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,  
nyomás, térfogat, hmérséklet 
üvegátalakulási, kristályosodási és olvadási hmérséklet 
izoterm htágulási együttható, kompresszibilitás és izobár hkapacitás 
metastabil és stabil állapotok közötti átalaklás ideje, a kritikus csíra 
létrejöttéhez szükséges inkubációs id 
szabadenergia, entalpia, aktiválási energia 
koordinációs szám, az atomi méretek aránya a maximális térkitöltés és 
adott N koordinációs szám esetében 
párpotenciál 
eutektikus hmérséklet és összetétel, polimorf fázisátalakukás 
határvonalat a C-T fázisdiagrammon 
szabadtérfogat, az atomi átrendezdésekhez szükséges kritikus 
térfogat, geometriai tényez 
normált szabadtérfogat, egyensúlyi normált szabadtérfogat 
egyensúlyi szabadtérfogat hmérsékletfüggését leíró paraméterek 
szabadtérfogat koncentráció, egyensúlyi szabadtérfogat koncentráció 
szabadtérfogat és energiaváltozás közötti arányossági tényez 
szabadtérfogat annihilációját meghatározó kinetikus konstans 
szilárd és olvadékállapot szabadenergiája 
szilárd és olvadékállapot szabadenergiájának, entalpiájának és 
entrópiájának különbsége 
kristályos csíra nukleációjakor bekövetkez szabadenergia változás 
felületi energia, kristályos és amorf fázisok moláris térfogat 
kritikus méret gömb alakú csíra sugara és a létrejöttével járó 
szabadenergia változás 
nedvesedési szög, katalitikus potenciálfaktor 
túlhlés 
nukleációs frekvencia, a nukleáció számára alkalmas helyek száma 
túlhtött olvadék viszkozitása, diffúziós együttható, átlagos atomi 
távolság 
Boltzmann állandó, Avogadro szám 
kristálynövekedés sebessége 
Vogel-Fulcher-Tamman összefggésben szerepel konstansok 
amorf fázis szabadenergiája, amorf és kristályos fázis szabadenergia 
különbsége összetételváltozás és összetételváltozás nélkül 
koncentráció helyfüggése, koncentrációgradiens, moláris srség 
Ga(C) görbületével arányos paraméter 
kiterjesztett térfogat, átalakult hányad, kiterjesztett átalakult hányad 
Avrami exponens és idállandó, nukleációra, a növekedés típusára és 
dimenziójára jellemz paraméterek 
diffúziós tartományok átfedettségére jellemz paraméterek 
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	eq, Teq, Meq; Mpeak 
folyáshatár, Young modulusz 
teljes, rugalmas és képlékeny deformációs tenzor 
feszültség és deviátor tenzor, átlagos és Mieses-féle effektív feszültség 
egy atomi ugrás aktivációs energiája és frekvenciája 
atomi térfogat, nyírási modulusz, Poisson szám 
egy atomi térfogat annihilációjához szükséges ugrások száma 
diffúziós hibahelyek keltéséhez és mozgásához tartozó térfogatok 
azonos számú atomot tartalmazó kristályos és amorf fázis és 
különbségük térfogata; moláris térfogatkülönbség 
topológiai stabilitás és elektronegativitás paraméter 
túlhtött folyadék tartomány szélessége 
i-dik elem koncentrációja, átlagos elektronegativitás 
normált id és távolság a diffúziós modellben 
szabadtérfogat relatív változása a diffúziós modellben 
fázispreferencia határát jelz nyomás 
egy ütközés karakterisztikus ideje golyósrlés közben 
golyó mérete és átlagos sebessége a golyósmalomban 
amorf szalag átlagos vastagsága, ütköz közegek 
tömegközéppontjainak elmozdulása, effektív Young modulusz 
maximális deformáció és nyomás golyósrlés közben 
reciproktérvektor és eltolódása 
HPT korong sugara és vastagsága, fordulatok száma 
teljes és képlékeny nyírási deformációs sebesség 
a csavarás periódusideje 
effektív rugalmas állandó 
Az egyensúlyi szabadtérfogatot leíró Cohen-Grest modell állandói 
az atomi ugrások meghatározó kinetikus konstans 
annihilációt jellemz konstansok 
szabadtérfogat keltés, annihiláció és diffúzió sebessége 
HPT korong srsége, fajhje és hvezetképessége 
HPT berendezés üllinek a hmérséklete 
A HPT korong és az üllk közötti hellenállás 
A megfolyás és a dinamikus egyensúly elérésének idpontja 
Dinamikus egyensúlyban kialakuló szabadtérfogat, hmérséklet és 
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A 21. század els évtizedét az újfajta igények megjelenése jellemzi, az 
energiagazdálkodás, a környezetbarát technológiák, az információtechnológia, a 
humángyógyászat vagy éppen az rkutatás területén. Az újfajta igények, újfajta anyagok, 
újfajta szerkezetek, tulajdonságok és technológiák életrehívását teszik szükségessé. 
Az anyagtudomány feladata, hogy ezeket az új anyagokat létrehozza és jellemeze. A 
klasszikus anyagtudomány a diszciplinák (termodinamika, optika, statisztikus fizika, 
transzport folyamatok, atom- és magfizika) zárt rendszerében gondolkodik, aminek a keretén 
belül megvizsgálja és leírja, hogy a minta elállítása milyen mikroszerkezetet és ahhoz társuló 
fizikai tulajdonságokat hoz létre, hogy aztán a rászabott felhasználói területeken a 
leghatékonyabb alkalmazható legyen. Ez a koncepció vezethetett az ún. „tökéletesített” 
anyagok kifejlesztéséhez, amelyek tudatosan elállított, és kontrollált szerkezettel, valamint 
az alkalmazások számára szükséges, jól meghatározott tulajdonságokkal rendelkeznek. 
A 20. század második felében, az elektronikában, az információtechnikában, 
tapasztalható hihetetlen iramú fejldést a mikrotechnológiák tökéletesedésének köszönhettük. 
Ezek azok a technológiák, amelyek révén lehetvé vált, hogy az anyagot a méter 
milliomodrészének szintjén manipuláljuk. Lehetvé tették, hogy az olyan mindennapos 
használati tárgyaink, mint pl. a számítógépek vagy mobiltelefonok széles körben 
elterjedjenek. Napjainkban a méretcsökkentés igénye egyre inkább érezhet, az anyag már a 
nanométeres st bizonyos esetekben az atomi méretek szintjén is megmunkálható. A 
kutatások egy része arra irányul, hogy olyan új technológiákat dolgozzunk ki és olyan új 
anyagokat találjunk, amelyek ebben a mérettartományban fellép kihívásoknak megfelelnek. 
Az ELTE Anyagfizikai Tanszékén (korábban Általános Fizikai Tanszék) régi 
hagyománya van a kristályos alumínium alapú ötvözetek vizsgálatának. Az alumínium 
alkalmazása szemben a rézzel, ónnal és ólommal, amelyeket az emberiség már négyezer éve 
ismer alig nyúlik vissza 150 évnél régebbre. Ebben a 150 évben az alumínium ipar kintte 
magát és ma már az acél után a második leggyakrabban használt fémet állítja el. Az 
alumínium rendkívül sokoldalú: könny, tartós, korrózióálló, rugalmas, könnyen alakítható, jó 
elektromos és hvezet és nem utolsósorban újrahasznosítható. 
A hagyományos alumínium alapú ötvözetek kis srségüknek köszönheten széles 
körben elterjedtek a mérnöki alkalmazásokban, különös tekintettel a repülgépgyártás és 
autóipar területén. A felhasználhatóságuknak csak a relatíve alacsony folyáshatáruk szab 
határt, ami a klasszikus keményedési mechanizmusokkal nem növelhet 500-600 MPa fölé. 
Ezt követen a mechanikai tulajdonságok további javításának céljából más szerkezeteket és 
keményedési mechanizmusokat kellett keresni. Ennek egy alternatív módját az 1980-as évek 
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végén fedezték fel, amikor a nemperiódikus atomi szerkezet (kvázikristályos, amorf) 
bevezetésével sikerült az alumínium ötvözetek folyáshatárával az 1 GPa-t megközelíteni. Az 
1 GPa-s határt további szerkezetmódosítással, mégpedig nanoméret -Al kiválások 
keltésével sikerült meghaladni. A kristályos kiválások mind hkezelés, mind képlékeny 
alakváltozás közben megjelenhetnek. Az értekezés egyik célja, hogy a két különböz eljárás 
során bekövetkez folyamatokat egymással összehasonlítsa. 
Mivel az amorf ötvözetek -és speciálisan az Al alapú ötvözetek- elállítsa csak 
korlátozott geometriában és méretben oldható meg, gyakorlati alkalmazhatóságukhoz 
szükséges a kisebb fémüveg darabok kompaktálása. A kisméret fémüveg darabkák 
megmunkálása során nem okoznak nehézséget a kristályos anyagokban ismert kristályhibák, 
így nagyon sima felületek állíthatóak el, amelyek kialakításával például mikroszkopikus 
öntformák, mikromotorok, vagy mikroszenzorok készíthetk. Ugyanakkor a hagyományos 
kompaktásási folyamatok azonban maguk is leronthatják a fémüvegek kitn mechanikai 
tulajdonságait. Ezért, alternatív eljárásként alacsony hmérsékleten intenzív képlékeny 
alakváltozás mellett nagynyomású csavarással valósítottuk meg a tömörítésüket. Az 
értekezésben a nagy deformációk közben bekövetkez szerkezeti változásokat tárgyaljuk. 
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1. Nemegyensúlyi rendszerek, üvegek 
 
1.1. Mi is tulajdonképpen az üveg? 
Az üvegeket már 4000 évvel ezeltt az ókori Mezopotámiában és Egyiptomban is 
ismerték (ld. 1.1 ábrán). Kezdetben csak a vulkáni eredet üvegekheu fért hozzá az 
emberiség. Az élesen tör vulkáni obszidián alkalmas volt üvegpalackok, tálkák, korsók 
készítésre. A modern, fújt üveg felteheten Alexandriából, a Ptolemaiosz-dinasztia idejébl 
származik. Az évszázadok alatt számos empirikus adat gylt össze az üvegek tulajdonságairól 
és az egyes megmunkálási technológiákról, jóllehet a módszeres tudományos vizsgálatuk alig 
nyúlik vissza 100-150 évnél régebbre. 
1.1.ábra: El-Amarnában feltárt díszes, 18. dinasztia korabeli (i.e. 1390-1360) egyiptomi 
üvegedény (British Museum) [British]. 
 
A tudományos és mérnöki megfogalmazás alapján az üvegek az amorf, azaz 
periodikus kristályos szerkezettel nem rendelkez anyagok azon speciális csoportját jelentik, 
amelyek gyorshtéssel készülnek és mutatják az ún. üvegátalakulási folyamatot. Az 
üvegátalakulást 1968-ban a National Research Council (USA) a következképpen definiálta: 
„az a folyamat, amely során a hmérséklet folytonos növelése mellett a szilárd amorf fázis 
bizonyos termodinamikai mennyiségeinek els deriváltjai ugrásszer változáson esnek át (pl. 
hkapacitás, htágulási együttható) [Material1968]” (ld. 1.2.(a) ábra). Azt a hmérsékletet, 
ahol az átalakulás bekövetkezik üvegátalakulási hmérsékletnek (Tg) nevezik. Az amorf 
szerkezet fémek kutatása az 1950-es évek elejére nyúlik vissza. Buckel és Hilsch elemi 
fémek és azok keverékének gzét htött szubsztrátra csapatta le [Buckel1954]. Az így 
elállított ötvözetek azonban jóval a szobahmérséklet alatt elvesztették amorf szerkezetüket 
és újrakristályosodtak. Jelents áttörés 1960-ban következett be, amikor Pol Duwez és 
munkatársai olyan eljárást dolgoztak ki, amivel sikerült olyan nagy hlési sebességet elérniük 
(106 K/s) [Duwez1960, Duwez1966], amely egy Au-Si rendszerben lehetvé tette az 
üvegállapot szobahmérsékleten való megjelenését. Ettl az idponttól beszélhetünk 
ténylegesen fémüvegekrl, azaz olyan üvegekrl, amelyeknek f alkotói fémek. 
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1.2. ábra: Hmérséklet-hkapacitás (a) és hmérséklet-térfogat diagrammok kristályos és 
üveg fázisokra (b),(c), [Yonezawa1991] alapján. 
 
A 1.2.(b) ábrán egy htött olvadék térfogatának változása látható a hmérséklet 
függvényében. Amennyiben a htési sebesség lassú, az olvadáspontban (Tm) elsrend 
fázisátalakulás következik be, aminek a végterméke az egyensúlyi kristályos fázis. Ha a htési 
sebesség az olvadáspontban túl nagy a térfogatváltozás folytonos, az olvadék túlhtött 
folyadékként viselkedik, lényeges változás csak a Tg környezetében tapasztalható, de a 
folytonosság itt sem sérül, csupán az els deriváltnak lesz ugrása. Az olvadék ekkor nem éri el 
egyensúlyi állapotát, hanem egy magasabb energiájú, metastabil állapotban ragad. Azt a 
régiót Tg felett, ahol kristályos fázis még nincs jelen, túlhtött folyadék tartománynak szokás 
nevezni. Az üveg és kristályos állapot közötti az 1.2.(b) ábrán megfigyelhet 
térfogatkülönbség a htési folyamat során befagyó többlet, ún. szabadtérfogat jelenlétébl 
fakad, értéke 1-4%-a kristályos fázisénak. Az 1.2.(c) ábrán az is látható, hogy az 
üvegátalakulási hmérséklet függ az elállítás körülményeitl (pl. htési sebesség), habár az 
eltérések általában kicsik T/Tg3%. Ez a jelenség azt mutatja, hogy az üvegátalakulás 
szorosan kapcsolódik a rendszer kinetikájához. 
Mivel az üvegátalakulási hmérséklet környezetében az olyan extenzív mennyiségek, 
mint a térfogat, entrópia és entalpia folytonosan viselkednek, viszont az izoterm 
kompresszibilitás (κT), hvezetés (T) vagy hkapacitás (Cp) ugrásszer változást mutatnak 
(1.2.(a) ábra) az üvegátalakulásról feltételezhet, hogy másodrend fázisátalakulás. 
Amennyiben a fázisátalakulás másodrend, akkor az entrópia és a térfogat folytonossága 




















ahol T, Cp, és κT rendre az T, Cp, és κT mennyiségek Tg-n mérhet diszkontinuitásának 
nagysága. A kísérleti eredmények alapján az els egyenlet szinte mind esetben teljesül, míg a 
második egyenlet jobb oldala jóval nagyobb a balnál. A fentiek alapján az üvegátalakulás 
klasszikus értelemben tehát nem tekinthet másodrend fázisátalakulásnak. 
  
1.2. Az üvegállapot megvalósítása és stabilitása 
Az üvegek elállítását általában két egymást követ lépéssel lehet leírni (ld. 1.3. ábra): 
 
1. Az adott rendszer nagyenergiájú állapotba juttatása. 
2. A kinetikus energia hirtelen kivonása a rendszerbl (gyorshtés). 
 
Ezen elvek alapján számos eljárás fejlesztettek ki amorf rendszerek elállítására, az 
1.1. táblázat a fenti a két folyamat alapján foglalja össze a legfontosabb technikákat. Ennek a 
két egymást követ lépésnek alapvet szerepe van az amorf anyagok tulajdonságaira nézve. 
Az els lépésben a nagyenergiájú állapotban az atomi pozíciók közötti hosszútávú korreláció 
megsznik, míg a második lépésben a kinetikus energia gyors elvétele befagyasztja ezt az 
állapotot. A folyamat olyan gyors, hogy a rendszernek nincs elég ideje bejárni a teljes 
fázisteret annak érdekében, hogy megtalálja azt a minimális szabadenergiájú állapotát, ami az 
esetek többségében a kristályos szerkezetnek felel meg. A gyorshtés idskáláján (τ2) a valós 
térben az atomi konfigurációk csak lokálisan változhatnak, ami a fázistérben csupán egy szk 
tartomány bejárását teszi lehetvé. A rendszer egy metastabil, a szabadenergia lokális 
minimumának megfelel állapotba kényszerül. Az így elállított állapot, bizonyos 
valószínséggel „elbomolhat” (τ2*), a lokális minimumból átléphet a rendszer alapállapotába, 
amit a szabadenergia globális minimum jelöl ki. Az átalakulás valószínségét az aktivációs 
gát nagysága határozza meg. 
Az 1.3. ábrán feltüntettük az egyes folyamtokhoz tartozó karakterisztikus idskálákat. 
Az egyensúlyi állapotból a nagyenergiás állapotba jutáshoz τ1, míg a visszaalakuláshoz τ1
* id 
szükséges. A gyorshtést τ2-vel jellemezhetjük, ugyanakkor a metastabil állapot τ2
* alatt 
bomlik el. Az üvegállapot megvalósításának és stabilitásának feltétele, hogy az anyag nagy 
részét nagyenergiás állapotba juttassuk, valamint, hogy a kialakuló metastabil állapotot 
hosszan megrizzük, azaz: 
τ1<<τ1
*           (1.3.) 
τ2<<τ2
*.           (1.4.) 
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1.3. ábra: Nemegyensúlyi anyagok elállítása (G2), G0 szabadenergiájú egyensúlyi 
állapotból G1 szabadenergiájú állapoton keresztül. 
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1.3. Az üvegek szerkezete 
Az amorf anyagokat a hosszútávú rend hiánya jellemzi, az 1.4. ábrán látható tipikus 
amorf szerkezet a kristályos anyagokra jellemz transzlációs szimmetria hiányát mutatja. A 
szerkezet mégsem teljesen rendezetlen, mivel néhány atomi távolságra kiterjed ún. rövidtávú 
lokális renddel [Short Range Order (SRO)] rendelkezik. 
 
1.4. ábra: Amorf anyag sematikus szerkezete. 
 
1.3.1. Fémüvegek térkitöltése 
Az anyagok szerkezetének atomi szint ismerete elengedhetetlen az egyes fizikai 
tulajdonságok megértéséhez. Az amorf anyagok atomi szerkezetének felderítése a hosszútávú 
rend hiányában, mind kísérletileg, mind elméletileg az utóbbi 40 évben jelents kihívás elé 
állította a kutatókat [Bernal1960, Egami1997, Sheng2006]. A kristályos anyagok 
viselkedésének és szerkezetének leírását megkönnyíti annak a legkisebb szerkezeti 
egységnek, az ún. elemi cellának, az egyértelm definiálhatósága, amely már rendelkezik a 
makroszkopikus kristály szerkezeti tulajdonságaival. Az elemi cellából meghatározott irányú 
és nagyságú eltolásokkal a teljes kristály felépíthet, kialakítva a hosszútávú periodicitást és 
az adott szerkezetre jellemz transzlációs szimmetriákat. 
A négy évtizedes kutatómunka során összegylt kísérleti adatok alapján már 
körülhatárolhatóak az amorf anyagok szerkezetére vonatkozó feltételek és megszorítások. A 
hosszútávú rend hiánya mellett például a diffrakciós mérések igazolják a rövidtávú (SRO) és 
közepes távú rend [Medium Range Order (MRO)] jelenlétét is [Hirotsu1997, Hufnagel2003]. 
A szerkezetre tett feltételezések egyik fontos alappillére, hogy a fémüvegek és kristályos 
megfelelik srségkülönbsége csupán marginális [Dougherty1994, Inoue1999]. A 
fémüvegek srsége a megfelel kristályos állapoténak legalább a 97%-a, de a legjobb 
üvegképz rendszerekben ez az érték elérheti akár a 99.5%-ot is [Dougherty1994, 
Yavari1999], összehasonlításképpen az olvadékállapot srsége kb. 92-94%-a a 
kristályosénak [Egami1997]. Ezek az értékek arra utalnak, hogy az amorf állapot térkitöltése 
nagyon hatékony. 
Az amorf szerkezet térkitöltését már az 1960-as évek közepétl számítógépes 
módszerekkel is vizsgálták. Ezekben a szimulációkban az egy vagy kétalkotós rendszereket 
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azonos illetve különböz sugarú merev gömbök véletlenszer pakolásával modellezték 
[Bernal1964, Finney1970, Visscher1972]. A modellekbl nyilvánvalóvá vált, hogy a 
többalkotós rendszerek térkitöltése hatékonyabb az egyalkotósénál, valamint, hogy egy 
kétalkotós amorf szerkezet térkitöltése annál jobb, minél nagyobb az alkotók 
méretkülönbsége. A fent leírtak, azaz a merev gömbök véletlenszer pakolásának modellje 
évekig meghatározta az amorf anyagok szerkezetére vonatkozó feltevéseket. Közelebbrl 
megvizsgálva a modellt azonban kiderült, hogy az alkotók méreteinek megfelel 
megválasztása mellett a modellbl kapható srség értékek jóval kisebbek, mint a fémüvegek 
kísérletileg mérhet srsége [Clarke1987]. A fémüvegek esetében az oldott és oldó atomok 
sugarainak aránya (R) tipikusan 0.6 és 1.4 közé esik, míg az oldott atomok koncentrációja 5 
és 30 at% között változhat. Zheng egy R=0.2-0.8 kétalkotós rendszert vizsgálva megmutatta, 
hogy határesetben mind a kicsi, mind a nagy golyókból álló véletlenszeren pakolt 
szerkezetek térkitöltése 0.64. Az üvegképz tartományban a két atom sugarának arányát 
tetszlegesen változtatva sem lehetett olyan keveréket elállítani, amelynek térkitöltése a 
0.65-et meghaladta volna (ld. 1.5. ábra) [Zheng1995]. Ez az érték jóval a kristályos állapot 
térkitöltése alatt van és ellentmond a fémüvegek nagy srségének. Egyre nyilvánvalóbbá 
vált, hogy az atomok teljesen véletlenszer pakolásával nem reprodukálhatóak a mérési 
eredmények. 
 
1.5. ábra: Kétféle méret merev gömbbl összeállított rendezetlen szerkezetek pakolási 
srsége, a kisebb méret golyók hányadának függvényében, [Miracle2003a] alapján. 
 
Bizonyos kovalens üvegekre bevezethetk olyan reprezentatív szerkezeti egységek, 
mint például az SiO4 és BO3 poliéderek [Gaskell1991], amelyekkel a néhány atomi távolságra 
kiterjed rendezdés jól jellemezhet. Az ilyen rendszerekben hosszútávú rend mégsem 
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viszonyított orientációja véletlenszer. Fémüvegek esetében szintén történt már kísérlet 
hasonló, lokális szerkezeti egység bevezetésére [Miracle2003a], jóllehet ezen modellek 
kiterjesztésére a legközelebbi szomszéd távolságokon túlra napjainkig váratott. Elsként Polk 
azt feltételezte, hogy ha az oldó atomokból elször felépítünk egy véletlenszeren pakolt 
rendszert és az oldott atomokat a már létrejött váz intersticiális helyire rakjuk, megoldódik a 
probléma [Polk1972]. Ezek a próbálkozások fém-metalloid üvegeken történtek, mindaddig, 
amíg 1982-ben Frost kimutatta, hogy az ilyen rendszerekben nincs elég intersticiális hely az 
oldott atomok befogadására [Frost1982]. Régóta ismert, hogy az üvegképzés során fontos 
szereppel bír a különböz atomok méreteinek aránya. A kísérleti eredmények alapján, olyan 
komponensekbl állítható el fémüveg, amelyekben az oldott és oldó atomok sugarainak 
aránya meghaladja a 12 %-ot [Inoue1997]. Az atomi sugarak arányainak további vizsgálatával 
a fenti feltétel tovább finomítható, ugyanis belátható, hogy általában az oldott és oldó atomok 
méretének bizonyos speciális aránya vezet a leghatékonyabb térkitöltéshez [Miracle2004]. 
Inoue a komponensek számára is kitér, feltételezi, hogy az atomi méretek és az egyes alkotók 
koncentrációjának alkalmas megválasztása mellett legalább három különböz összetevbl 
kell kiindulni, hogy az üvegállapot könnyen elérhet legyen. Egyes alkotóknak kiemelked 
szerepe lehet a kristályos szilárdoldat típusú ötvözeteket destabilizálásában és így az amorf 
szerkezet kedvezbbé válásában, míg más összetevk megválasztás kevésbé érinti érzékenyen 
a rendszert [Egami1984]. A fenti, fként geometriai feltételek mellett, széles körben 
elfogadott az egyes alkotók nagy negatív keveredési entalpiájának szükségessége a jó 
üvegképzéshez. 
 
1.3.2. A fémüvegek szerkezete, a hatékonyan pakolt klaszterek modellje 
Az els olyan oldott atom központú reprezentatív szerkezeti elem, ami hozzásegített a 
fém-metaloid fémüvegek egyes tulajdonságainak megértéséhez a trigonális prizma volt 
[Gaskell1978], emellett késbb mérések és számítógépes szimulációk az ikozaéderes 
szerkezet klaszterek fontosságát is kimutatták [Luo2004, Jonsson1988]. Napjainkig számos 
próbálkozás történt egyéb reprezentatív elem bevezetésére [Miracle2003b], habár ezek 
hasonlóan, mint eldeik csak a legközelebbi szomszédos atomok rendezdését vették 
figyelembe, nem tördve a nagyobb méretskálákon fellép korrelációkkal. 
Miracle nevéhez köthet, annak a szerkezeti modellnek a felállítása, amely az atomi 
kölcsönhatásokból kiindulva a tér hatékony kitöltésének feltételével a fémüvegek számos 
családjának szerkezeti tulajdonságait reprodukálja, ez az ún. hatékonyan pakolt klaszterek 
modellje [Miracle2003a]. Miracle feltételezte, hogy az ers kémiai kölcsönhatás alakítja ki az 
oldott és oldó atomok közötti rendezdését és hozza létre azokat a klasztereket, amelyek 
középpontjába egy oldott atom, els koordinációs héjában pedig oldó atomok helyezkednek el 
(ld. 1.6. ábra). 
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Elsként tehát tisztázni kellett, hogy az els koordinációs héjig kiterjed térrészben, 
milyen atomi elrendezdése biztosítja a maximális térkitöltést. Belátható, hogy ez adott számú 
oldott atom esetében akkor valósul meg, ha a merev gömbként kezelt oldott és oldó atomok 
sugarainak az aránya egy jól meghatározott RN
* értéket vesz fel. A 1.2. táblázat foglalja össze, 
hogy a különböz N koordinációs szám (poliéderek, ld. 1.6. ábra) esetén az atomok méretének 





3 0.155 12 0.902 
4 0.225 13 0.976 
5 0.362 14 1.047 
6 0.414 15 1.116 
7 0.518 16 1.183 
8 0.617 17 1.248 
9 0.710 18 1.311 
10 0.799 19 1.373 
11 0.884 20 1.433 
 
1.2. táblázat: Az atomi méretek aránya (RN
*) a maximális térkitöltés és adott N 
koordinációs szám esetében [Miracle2006]. 
 
 
1.7. ábra: A kétalkotós fémüvegek elfordulási gyakorisága az atomi méretek arányának 
függvényében, [Miracle2003a] alapján. 
 
Miracle 76 valódi kétalkotós fémüveget vizsgált és az 1.7. ábrán látható, hogy 
különböz összetételek esetén az összetevk sugarának adott arányához, hány fémüveg 
társítható a kijelölt halmazból. Jól megfigyelhetek a sugarak bizonyos arányánál fellép 
maximumok. A maximumok pozíciói nagyon közel esnek azokhoz az értékekhez, amelyek a 
klaszterken belüli szoros pakoláshoz szükségesek (ld. 1.2. táblázat). Ezek az eredmények 
 
1.6. ábra: Adott koordinációs számhoz tartotó poliéderek [Miracle2006]. 
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megersítették, hogy a fémüvegekben a topológiai rövidtávú rend a klaszteresedésre 
vezethet vissza. 
A fémüvegek legalapvetbb szerkezeti egységei tehát az egymástól csak kis 
mértékben eltér oldott atom középpontú kváziekvivalens klaszterek. A klaszteren belüli 
pakolás határozza meg a fémüveg topológiai rövidtávú rendjét, ami az atomok méretének 
adott aránya mellett valamilyen speciális poliéderbe realizálódik (ld. 1.6. ábra). A klaszterek 
egymáshoz viszonyított helyzetét és pakolását a rendelkezésre álló tér minél srbb 
kitöltésének elve vezérli. Így a klaszterek igyekeznek elérni a legsrbb pakolást úgy hogy, 
közben egymással megoszthatják valamely lapjukat, élüket vagy csúcsukat. 
A továbbiakban, az elsszomszédokon túli szerkezetre tett feltevések a tér minél 
hatékonyabb kitöltésén alapulnak. Egy lehetséges megoldás, hogy a klaszterek bels 
szerkezetétl eltekintünk, azokat gömbökként kezeljük és úgy rendezzük ket, hogy a 
rendelkezésre álló teret maximálisan kitöltsék. Ha például a rendszerben csak egyféle klaszter 
van jelen, akkor azok egyenl sugarú gömbökkel helyettesíthetek és mint a kristályos 
szerkezetek esetében a golyók felületcentrált köbös, vagy szorosan pakolt hatszöges rácsba 
rendezdése nyújtja a leghatékonyabb térkitöltést. Amennyiben létezik ilyen, az egyedi 
klaszterek skáláját meghaladó rendezdés, annak kísérletileg is látszódnia kell az oldott 
atomok pozícióinak korrelációjában. Ezek az MRO-nak megfelel korrelációk látszódnak az 
1.8. ábrán látható parciális páreloszlásfüggvényeken [Luo2006]. 
 
1.8. ábra: Nb-Nb az Nb63Ni37 (a), Ni-Ni az Nb60Ni40 (b), Ni-Ni a Zr65Ni35 (c) és B-B 
korrelációk a Ni81B19 (d) parciális radiális eloszlásfüggvényében [Miracle2006] alapján. 
 
A kísérleti eredmények leszkítik a lehetséges rácstípusok számát, amennyiben a 
klaszter els koordinációs héjában több mint tizenkét atom van akkor fcc-vel, míg kevesebb 
atom esetében egyszer köbös szerkezettel magyarázhatóak a mérések. Hasonló 
összehasonlítások után kiderül, hogy a tércentrált köbös és srn pakolt hatszöges rács nem 
adja vissza a valódi amorf minták viselkedését. A megfigyelések szerint az amorf fém-
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metalloid rendszereknél gyakran felmerül a klaszterek ikozaéderes rácsba rendezésének 
lehetsége is, természetesen ennek kezelése bonyolultabb. 
 
1.9. ábra: <12,10,9>fcc szerkezet srn pakolt rendszer, [Miracle2006] alapján. 
 
A modellt a következ példával szemléltetjük: az oldott atomok () helyezkedjenek el 
egy fcc rács rácspontjaiban. Amennyiben az oldott és oldó atomok sugarainak aránya 
R=0.902 akkor az  atomok koordinációs száma N=12 (ld. 1.2. táblázat). Az így felépített 
rácsban definiálhatóak oktaéderes (
) és tetraéderes () intersticiális pozíciók, amelyek szintén 
feltölthetek atomokkal. Ha ezekre az atomokra az R
=0.799 és R=0.710 aránypárok állnak 
fenn, akkor az N
=10 és N=9 koordinációk vezetnek a leghatékonyabb térkitöltéshez (ld. 1.2. 
táblázat). Az ilyen szerkezetet <12,10,9>fcc jelöléssel látjuk el (ennek egy megvalósítása 
látszik a 1.9. ábrán), amely rendre feltünteti az , 
 és  atomok koordinációs számait. 
Az így kapott modell két méretskálán is definiál egy-egy alapvet szerkezeti elemet. 
Az oldott atom középpontú, hatékonyan pakolt klaszterek határozzák meg a rövidtávú rendet, 
míg ezen klaszterek fcc vagy egyszer köbös rácsba történ beépítése alakítja ki a szerkezet 
középtávú rendjét. Mindezidáig az amorf szerkezetek teljes megértése az atomi pozíciók 
közötti gyenge korrelációk miatt szinte lehetetlen feladatnak bizonyult. A modell alapján 
létrehozott rács segítségével, és az ott definiálható „elemi cellákkal” a szerkezeti 
tulajdonságok megértéséhez szükséges atomi pozíciók száma 6·1023-ról néhány százra 
csökken. A modell statisztikai jellege és a rendszerbe beépíthet különböz hibák, az 
orientációs rendezdés hiánya miatt a klaszterek rácsba rendezésével hosszútávú rend nem 
alakul ki. A rendezdés csupán 1-3 nm-es skálán jön létre, ami megfeleltethet a 
kísérletekben tapasztalt középtávú rendezdéssel. 
A modell alapján topológiai értelemben 10 különböz szerkezet binér fémüveget 
lehet elállítani, a rácshibák bevezetésével viszont ez a szám 30-ra n. Háromalkotós 
fémüvegek esetében 45 alapszerkezetbl kiindulva 126 topológiailag különböz amorf 
szerkezet adható meg. Az alkotóelemek számát eggyel növelve, már az alapesetek száma is 
eléri a 120-at, s a kísérleti eredmények nagy része ráilleszthet valamelyik szerkezetre. A 
modell egyik jelents eredménye, hogy az atomi konfigurációk eddig végtelennek tn 
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halmazát csupán 200-300 esetre szkíti, ami már könnyebben kezelhet, viszont elég ahhoz, 
hogy a kísérletekben elforduló diverzitást lefedje. 
 
1.4. Az üvegesedés termodinamikája 
Szigorú értelemben egy tetszleges termodinamikai mennyiséget csak egyensúlyi 
állapotban lehet definiálni, üvegek esetén viszont kérdéses, hogy lehet például meghatározni a 
nemegyensúlyi fázis szabadenergiáját. Turnbull kimutatta, hogy számos fém olvadékát az 
olvadáspontja alá juttathatjuk úgy, hogy az ne kristályosodjon [Turnbull1956]. Egy ilyen 
állapot azért állhat fenn, mert a kritikus méret kristályos nukleusz létrehozásához 
munkavégzés szükséges. Turnbull feltételezte, hogy a kritikus csíra létrejöttéhez szükséges N 
inkubációs id függ a túlhtés mértékétl. Az olvadáspont közvetlen környezetében N 
nagyon nagy, de a túlhtéssel csökken. Amennyiben N értéke kellképpen nagy ahhoz, hogy 
a folyadék a fázisteret bejárja, akkor definiálhatóak a megfelel termodinamikai 
mennyiségek. A fenti feltételnek eleget tev rendszereket a statisztikus fizika ergodikusnak 
nevezi és ilyen módon értelmezi a metastabil állapotában lév folyadék szabadenergiáját. Az 
így definiált termodinamikai mennyiségek azonban minden esetben csak a rendszer egy bels 
idskálájához igazítva adhatóak meg. 
 Az anyag üvegállapotának létezése csupán annak köszönhet, hogy az idskála, 
amelyen megfigyeljük jóval rövidebb, mint az üveg szerkezeti relaxációs ideje, vagyis az a 
karakterisztikus idskála, ami az egyensúlyi állapotának eléréséhez szükséges. A megfigyelési 
idvel a végtelenbe tartva bármely véges hmérsékleten az üvegállapot, mint 
termodinamikailag stabil rendszer nem létezhet. Az üveg elállítása során az ergodicitás 
elvesztése definiálja a létrejöv állapotot és határozza meg az azt jellemz nemegyensúlyi 
termodinamikai mennyiségeket. Termodinamikai szempontból az üvegesedés az a folyamat, 
amikor egy egyensúlyi, ergodikus folyadék nemegyensúlyi és nem ergodikus állapotba kerül. 
Egy tetszleges, N atomból álló rendszer entalpiáját az alábbi összefüggés írja le: 
.!/ 0),0-,1,02,3 4 35,%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%()*6*+ 
ahol U a potenciális energia, pár vagy magasabb rend kölcsönhatások összeg, P az L 
élhosszúságú kocka alakú mintára alkalmazott küls nyomás. A H mennyiség tulajdonképpen 
egy 3N+1 dimenziós komplex topográfiájú hiperfelületet eredményez. Az 1.10. ábra egy 
hiperfelületet ábrázol, amely számos, egymástól elválasztott, különböz konfigurációjú 
állapotnak megfelel lokális minimumot, „völgyet” tartalmaz. Ennek a képnek megfelelen 
két alapveten eltér mozgásfajtát lehet megkülönböztetni, egy gyors rezgést a 
potenciálvölgyek belsejében és egy lassút, ami két lokális minimum közötti átmenetet 
jellemez. 
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1.10. ábra: Hipotetikus szabadenergia hiperfelület. 
 
A hmérséklet nem szerepel az 1.5. egyenletben, szerepe a fázistér bejárásának 
módjában jelentkezik. Magas hmérsékleteken a rendszer szabadon mozoghat az egyes 
potenciálminimumok között, bejárhatja az egész fázisteret, vagyis ilyenkor egyensúlyi, 
ergodikus folyadékként írható le. A hmérséklet csökkentésével a potenciálvölgyek közötti 
átmenetek száma egyre ritkul, mígnem a rendszer beragad a fázistér egy szk alterébe és az 
ergodicitás elvesztésével kialakul az üvegállapot. Az üveg makroszkópikus állapotát jóval 
kevesebb mikroállapot határozza meg, mint a folyadékét, ami megmagyarázza az 
üvegesedésnél ismert konfigurációs entrópia csökkenését is [Debendetti2001]. A 
makroszkópikusan mérhet mennyiségek esetében az ergodikus (folyadék, olvadék) és 
nemergodikus (üveg) tulajdonság tehát úgy jelentkezik, hogy az els esetben a fázistér 
minden mikroállapota, míg a második esetben csupán a fázistér egy alterének kiátlagolása 
játszik szerepet. 
 
1.5. Az üvegesedés kinetikája 
Az elz alfejezet alapján az üvegállapot leírásában rendkívül fontos szereppel bír a 
megfelel idskála megválasztása. A termodinamikai megfontolások mellett ez új 
szemszögbl engedi láttatni az üvegesedést. Az 1.1. alfejezetben megállapítottuk, hogy egy 
olvadék lassú htése esetén kristályos, gyors htése esetén amorf szerkezet minta képzdik. 
Az üvegesedésre is úgy tekinthetünk, mint ezen két fázis közötti versengésre. Amennyiben az 
üvegesedésre jellemz idskála rövidebb, mint a kristályosodáshoz szükséges id, vagy 
másként az üveg gyorsabban n, akkor az elállítási folyamat végállapotában az üveg lesz 
megfigyelhet. Ha a kapott végeredmény kristályos, az lehet egyfázisú de állhat több 
különböz összetétel fázisból is. A következkben röviden összefoglaljuk, hogy a 
kristályosodás különböz típusait, hogyan osztályozhatjuk és hogy milyen módon jeleníthet 
meg ezek mellett egy amorf szerkezet fázis. 
Az olvadékállapot összetételétl eltér kristályos fázis nukleáciája általában 
összetételbeli fluktuációk létrejöttével kezddik. Abban az esetben, ha kinetikai okokból, pl. 
H 
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nagy túlhtés miatt a fluktuációk nem tudnak kialakulni a kristályos fázis sem tud 
nukleálódni. Ennek tükrében érthet, hogy sok esetben az olvadékok htésekor, miért olyan 
metastabil fázisok alakulnak ki, amelyek összetétele közel esik a kiinduló állapotéhoz 
[Boettinger1985]. Ha a rendszer képes az összetételváltozás nélküli kristályosodást is 
elkerülni, akkor jó eséllyel az üvegállapotba juttatható. 
 
Az 1.11.(a)-(b) ábrákon egy kétkomponens rendszer T1 és T2 hmérsékletekre 
vonatkozó szabadenergia görbéi láthatóak. Két szilárdoldatos ( és 
), egy intermetallikus (), 
valamint egy folyadék halmazállapotú fázis (L) különböztethet meg. Az 1.11.(c) ábrán a 
szabadenergia görbékbl konstruált fázisdiagramm látható, amely egyfázisú és kétfázisú 
 
1.11. ábra: Kétalkotós rendszer sematikus szabadenergia diagrammja a szolidusz 
hmérséklet alatt (a) és a szolidusz és likvidusz hmérsékletek között (b). Kétalkotós 
fázisdiagramm (c). Polimorf (I, IV), primér (II) és eutektikus (III) kristályosodás folyadék 
állapotból (d). Az  és  fázisokra vonatkozó T0(C) görbék (e), [Johnson1986] alapján. 
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tartományokat is tartalmaz. Az eutektikus összetétel (CE) esetében a rendszer az eutektikus 
hmérséklet (TE) alatt az egyensúlyi állapotát úgy éri el, hogy két lényegesen eltér 
összetétel kristályos fázisra esik szét, vagyis egy ilyen folyamat a topológiai rendezdés 
mellett kémiai szegregációt is igényel. 
Köster alapján a kristályosodásnak három különböz típusát szokás megkülönböztetni 
[Köster1980]. Az összetételváltozás nélküli kristályosodási folyamatot polimorf átalakulásnak 
nevezik, amit az 1.11.(d) ábrán az I. és IV. nyilak jelölnek. A primér kristályosodás egy eltér 
összetétel kristályos fázis kiválását jelöli a megváltozott összetétel folyadékfázisban (II. 
nyíl), míg az eutektikus kristályosodás két eltér összetétel fázis megjelenését eredményezi 
(III. nyíl). Míg a polimorf kristályosodás során csupán az atomok rövidtávú átrendezdése 
szükséges, addig a primér és eutektikus összetételváltozással járó átalakulások hosszútávú 
atomi mozgásokat igényelnek. Ennek az egyenes következménye, hogy a polimorf átalakulás 
kinetikai szempontból gyorsabb, mint az eutektikus és primér kristályosodás 
[Boettinger1985]. Az alfejezet indító gondolataival egybehangzóan az üvegképzés 
szempontjából azok az összetételek kedvezek, amelyek esetében a kristályosodás lassú, 
vagyis amelyeknél hosszútávú diffúzióra van szükség. Ez a megállapítás egybeesik azzal a 
gyakorta megfigyelt kísérleti tapasztalattal, hogy az üvegképzés az eutektikus pont 
környezetében a leghatékonyabb [Boettinger1982]. 
 Az üvegképzés szempontjából tehát fontos, hogy a vizsgált rendszerben a 
kristályosodás primér, eutektikus vagy polimorf módon következik be. Az átalakulásnak 
akkor lesz termodinamikai szempontból hajtóereje, ha a kristályos fázis szabadenergiája 
kisebb az olvadék szabadenergiájánál. Az 1.11.(d) ábrán látható, hogy adott hmérsékleten 
van egy olyan összetétel, amely esetén a kristályos és olvadék állapot szabadenergiája 
megegyezik. Alacsonyabb koncentrációk felé az átalakulás csak rövidtávú átrendezdést 
(polimorf I.), míg a nagyobb koncentrációk esetében hosszútávú diffúziót (primér II., 
eutektikus III.) igényel (a koncentrációt tovább növelve újból lehetvé válik a polimorf 
kristályosodás IV.). A hmérsékletet folytonosan változtatva az ilyen speciális koncentrációk 
halmazához jutunk, amely a C-T fázisdiagrammon definiálja az ún. T0(C) határvonalat (ld. 
1.11.(e) ábra). A T0(C) görbéken belüli területen a polimorf átalakulás jellemz, míg azon 
kívül hosszútávú diffúzió szükséges a megszilárduláshoz. Mivel a T0(C) görbéken kívül a 
kristályosodáshoz jelents összetételbeli változásokra van szükség, így itt a kristályosodás 
könnyebben blokkolható és az üvegképzés könnyebben megvalósítható. 
Összefoglalásként megállapítható, hogy az üvegképzés jellemzésére definiálhatóak 
olyan ún. a polimorf fázisdiagrammok, amelyek kémiailag homogén fázisokat jelenítenek 
meg, a lehetséges metastabil fázisokkal együtt. Fontos visszaemlékeznünk, hogy a metastabil 
fázisok viszont mindig egy idablakon keresztül értelmezhetek. A megfigyelési idnek elég 
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hosszúnak kell lennie ahhoz, hogy a rendszer a metastabil fázisra nézve releváns 
mikroállapotokat ergodikusan bejárja, de kellképpen rövidnek, hogy a kémiai homogenitás 
fennmaradjon. 
Az 1.3, 1.4. és 1.5. alfejezetek alapján az üvegek a kondenzált anyagok egy új 
családját képzik. A termikus stabilitásuk és szerkezetük alapján az 1.3. táblázat alapján 
illeszthetk be a jól ismert folyadékok és kristályos anyagok közé. Egy adott anyagnak a Tm 
olvadáspontja felett a szerkezetileg rendezetlen folyékony halmazállapot a stabil állapota. A 
Tm hmérséklet alatt az anyagok nagy része a termodinamikailag stabil, rendezett kristályos 
formában fordul el. Az üvegek a fenti két kategóriába nem sorolhatóak be, hiszen az 
üvegátalakulási (Tg) vagy kristályosodási (Tx) hmérsékletük alatt szerkezetük rendezetlen és 
termodinamikai értelemben metastabilok.  
 



















1.3. táblázat: Halmazállapotok stabilitása 
 
Végül az üvegállapotot leírásának bonyolultságát talán az szemlélteti a legjobban, hogy 
azt az elz alfejezetek alapján legtalálóbban három NEM-mel jellemezhetjük az alábbiak 
szerint [Gupta1990, Gupta2007]: 
1. Az üveg NEM kristályos, topológiai szempontból rendezetlen, folyadékszer 
szerkezettel rendelkezik. 
2. Az üveg NEM egyensúlyi, azaz a klasszikus egyensúlyi termodinamika és statisztikus 
mechanika szigorúan véve nem alkalmazható a megfigyelhet termodinamikai 
mennyiségek leírására. 
3. Az üveg NEM ergodikus, vagyis a megfigyelés idskálája sokkal rövidebb, mint a 
szerkezeti relaxációhoz szükséges id. A megfigyelési idvel a végtelenbe tartva az 
ergodicitás visszaáll, az egyes termodinamikai mennyiségek egyensúlyi értékükhöz 
tartanak. 
 
1.6. Az üvegátalakulás szabadtérfogat modellje 
Az eddigi alfejezetekben definiáltuk az üveg fogalmát és leírtuk, hogy milyen 
feltételekhez köthet a megjelenése. A következ két alfejezetben (1.6. és 1.7.) bemutatjuk, 
hogy milyen módon változtatható meg az üvegállapot és érhet el a stabilabb kristályos 
szerkezet. Termikus aktiválás során a kristályosodást megelzi egy olyan relaxációs folyamat, 
amely során az üveg képes úgy csökkenteni a szabadenergiáját, hogy a szerkezetében 
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lényeges változás nem történik. A hmérsékletet növelve bekövetkezik a kristályosodás, ahol 
az üveg többlet szabadenergiájának nagy részét leadva elveszti amorf szerkezetét. A 
továbbiakban ezt a sorrendet betartva elször az üvegátalakulást majd a kristályosodást 
tárgyaljuk. 
A rendezetlen rendszereket legegyszerbben az ún. szabadtérfogat paraméterrel 
jellemezhetjük, amely a fizikai folyamatokat viszonylag pontosan írja le. Ezt a mennyiséget 
Cohen és Turnbull vezette be 1959-ben és azt az egy atomot körülölel vf többlettérfogatot 
jelöli, amelyben az atom energiacsere nélkül mozoghat [Cohen1959]. Egy olyan modell 
szerkezetben, ahol az atomokat merev gömbökkel helyettesítjük a szabadtérfogat pl. az 1.12. 
ábra alapján értelmezhet (ld. 1.12. ábra). Azoban meg kell jegyezni, hogy a valóságban az 
atomokat rugalmas gömbként kellene kezelni, ahol a szerkezetben lév feszültségek 
átrendezdése vezet átlagosan egy hasonló viselkedéshez. 
 
1.12. ábra: Sematikus szabadtérfogat modell. A besatírozott területek az elérhet régiók. B és 
C molekulák szk térfogatba szorult, az A diffúzió jelleg mozgásra képes [Zallen1983]. 
 
A szabadtérfogat egy statisztikai mennyiség, azaz egy adott rendszert az eloszlásával 
jellemezhetünk. Cohen és Turnbull modelljében p(v)dv annak a valószínsége, hogy az egy 






ahol 1 geometriai tényez. 
Az 1.2.(a) ábrán már bemutattuk, hogy ha egy üveget egyenletes sebességgel felftünk 
akkor egy bizonyos hmérsékleten a hkapacitása hirtelen emelkedni kezd, elér egy 
maximális értéket, majd visszaesik egy alacsonyabb konstans értekre. Ehhez a változáshoz 
egy termodinamikai értelemben vett fázisátalakulást nem lehet hozzárendelni, az eredete 
kinetikai okokra vezethet vissza [Cohen1979]. Beukel és Siestma az üvegátalakulást úgy írta 
le, mint egy speciális relaxációs folyamat, amely során a befagyott, nemegyensúlyi 
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szabadtérfogat igyekszik megközelíteni metastabil egyensúlyi állapotát [Beukel1989]. A 
következkben röviden összefoglaljuk az általuk javasolt modellt. 
 
1.13. ábra: Szabadtérfogat változása az olvadék gyorshtése és az üveg felftése során 
(d/dt a felftésre vonatkozik), [Beukel1989] alapján. 
 
 A 1.13. ábrán a szabadtérfogat változása látható gyorshtés és az azt követ felftés 
közben. Az ordinátatengelyrl a normált 	=vf/v* szabadtérfogat olvasható le, ahol v* az 
atomi átrendezdésekhez szükséges kritikus térfogat. Adott T hmérséklethez 
hozzárendelhet metastabil egyensúlyi állapot az 1.13. ábra szerint 
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normált szabadtérfogattal rendelkezik, ahol B és T0 a lineáris összefüggést leíró empirikus 
paraméterek [Tsao1985].  
Gyorshtés során a magas hmérsékleti tartományban (AB szakasz) a szabadtérfogat 
mennyisége folyamatosan csökken, annihilálódik, de a rendszer kinetikája még elég gyors 
ahhoz, hogy a metastabil egyensúlyi állapotot fenntartsa. Alacsonyabb hmérsékleteken a 
szabadtérfogat annihilációja lelassul, nem tudja követni az egyensúlyi állapotokat, a 
rendszerben többlet szabadtérfogat (	0) marad vissza (BC szakasz). Amikor az így elkészített 
mintát egyenletes sebességgel felftjük a többlet szabadtérfogat kitemperálódik (CD szakasz), 
a rendszer az 	0 állapotból elindul az 	
* egyensúlyi állapota felé. Ezen a szakaszon a rendszer 
relaxálódhat, többlet szabadenergiáját csökkentheti. 
 A felftés közben elérjük azt a pontot, ahol a szabadtérfogat aktuális értéke találkozik 
az azon a hmérsékleten definiált egyensúlyi értékével (D pont). A lassú kinetika miatt a 
rendszer nem tudja követni egyensúlyi állapotát, aminek következtében a DE szakaszon egy 
túllövést tapasztalunk. Ezen a szakaszon a szabadtérfogat értéke kisebb egyensúlyi értékénél, 
vagyis ezután az egyensúly eléréséhez szabadtérfogat keltése szükséges, ami energetikai 
	* 
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szempontból endoterm folyamatot igényel. Egyenletes ftési sebességgel elérjük azt a 
hmérsékletet, ahol a kinetika már képes követni az egyensúlyi állapotokat (E pont), a 
továbbiakban a rendszer már csak az 	* egyenes mentén mozog, míg végül kristályosodik. 
Mivel a szabadtérfogat annihilációja energiafelszabadulással jár, a keltéshez viszont 
energiabefektetés szükséges, ezért jogos feltételezés, hogy az energia változása arányos a 
szabadtérfogat változásával, azaz U=
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Az 1.13. ábrán látható számolt görbe visszaadja egy tényleges mérés sajátosságait (ld. 
1.2.(a) ábra). Az eredmények kvantitatívvá tételéhez, szükséges, hogy a szabadtérfogat 
keletkezésének és annihilációjának kinetikáját ismerjük. A kísérleti eredmények alapján 
[Spaepen1977] a szabadtérfogat annihilációja másodfokú kinetikát követ, aminek alakja Tsao 




ahol kr az annihiláció sebességét meghatározó kinetikus konstans és cf=exp(-1/	) a normált és 
cf
*=exp(-1/	*) az egyensúlyi normált szabadtérfogatokhoz tartozó hibahelyek koncentrációja. 
 A fenti egyenletek a megfelel paraméterek és kezdeti értékek megválasztása mellett 
kvalitatíve és kvantitatíve is jól írják le a fémüvegek hkapacitásának változását az 
üvegátalakulási pont környezetében. Az egyenletek alkalmasak arra is, hogy a hkezelések 
hatását a tényleges mérési eredményeknek megfelelen reprodukálják. 
 
1.7. Üvegek kristályosodása 
1.7.1. Olvadékból történ nukleáció és növekedés klasszikus elmélete 
Az 1.5. alfejezetben rámutattunk, hogy az üvegek elállításának szempontjából fontos 
szereppel bírnak az adott rendszerben kialakulható kristályos fázisok. Az üvegállapot ugyanis 
akkor érhet el, ha a kristályos fázisok keletkezése és növekedése elnyomható. A 
következkben ezért az olvadékállapotából kiindulva nyomon követünk és megvizsgálunk 
egy tetszleges rendszert, hogy abban adott körülmények között, hogyan nukleálódnak és 
növekednek a kristályos fázisok. Végül az így nyert eredményekbl következtetéseket vonunk 
le az üvegképzés feltételére. 
Kristályos fázis olvadékállapotból való kiválásának hajóereje adott hmérsékleten a 
folyadék és szilárd állapot közötti Gm(T)=Gs
m(T)-Gl
m(T) moláris szabadenergia különbség, 
ami az olvadáspont fellett pozitív, az olvadásponton pedig pontosan nulla. Az olvadáspont 
alatt a szilárd fázis szabadenergiája kisebb lesz, mint az olvadéké és ez a különbség a 
hmérséklet csökkenésével egyre nagyobbá válik. A különbség a következ alakban írható fel 
[Christian1975]: 
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ahol 





A fenti egyenletekben Sm(Tm)=H
m(Tm)/Tm az olvadásponton mért entrópia, 
Hm(Tm) az entalpiakülönbség, míg Cp a két fázis közti hkapacitás különbsége. 
Kristályosodás során az új és a régi fázis között egy felület keletkezik. Amennyiben a 
nukleusz kicsi a felület relatív aránya az átalakult térfogathoz képest nagy, így a felület 
jelentsége is nagyobb, hiszen a létrehozásához munka szükséges. Homogén nukleáció esetén 
egy gömb alakú nukleusz létrejöttekor a szabadenergia megváltozása a kémiai hajtóer és 
felületi tag két járulékból tevdik össze. 
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A fenti egyenletben GN az r sugarú gömb alakú új, kristályos fázis létrejöttekor 
bekövetkez szabadenergia változása, Vx
m a kristályos fázis moláris térfogat és  a felületi 
energia a két fázis között. 
Ha GN-t mint r függvényét vizsgáljuk, kiderül, hogy létezik egy olyan r
* sugár, amely 
esetén a függvénynek maximuma van, azaz a szabadenergia csak akkor csökken ha a 
keletkez kristályos nukleusz mérete meghaladja az r* kritikus értéket. Ez a kritikus sugár 
egyszeren meghatározható az (1.13.) deriválásával, az így nyert kritikus sugár és a hozzá 












 Az esetek dönt többségében elforduló heterogén nukleáció hatását egy f() 








ahol  nedvesedési szög. A potenciálfaktor értéke homogén nukleáció esetében 1, heterogén 
nukleáció esetén pedig 1 és 0 közé es kis szám. 
Az (1.14.) és (1.15.) egyenletek hmérsékletfüggését a legegyszerbb a Turnbull-féle 
modell segítségével reprezentálhatjuk. Eszerint az olvadáspont alatt Gm(T)=Hm(Tm) 
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A nukleációs gát nagysága tehát a túlhtés növelésével csökken. A különböz fázisok 
kiválásának vizsgálata során az els lépés a nukleációs gát meghatározás. Ennek ismeretében 






ahol a0 az átlagos atomi távolságot, (T) pedig a túlhtött olvadék viszkozitását és Nn a 
nukleáció bekövetkezésének potenciális helyeit jelöli. Homogén nukleáció esetében ez az NA 
Avogadro számmal egyenl, míg heterogén nukleáció esetén annál kisebb szám, jelezve, hogy 
a nukleáció bizonyos felületekhez kötött, a minta tetszleges térfogatelemeiben nem azonosan 
valószín. 
A fémolvadékok viszkozitásának hmérsékletfüggését magas hmérsékleteken (Tg 
felett) Vogel-Fulcher-Tamman (VFT) összefüggés alapján lehet megadni, vagyis 
[Vogel1921]: 
!K8$ @ M9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ahol 0, A és T0 empirikus paraméterek. A harmadik lépés a nukleációs frekvencia 
meghatározása után a   kristálynövekedés sebességének összehasonlítása a különböz 






ahol D a diffúziós együttható, amit a viszkozitással a Stokes-Einstein összefüggés kapcsol 
össze (D=kBT/3a0). 
 A szokványos mérési technikákkal a kristályos fázis X=10-3 tömeghányada már 
detektálható. Adott túlhtés esetében X-et és az ennek eléréséhez szükséges t idt az alábbi 
egyenlet határozza meg [Avrami1939]: 
O!2E 5>F*%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%()*-)*+ 
A fenti mennyiségeket ismeretében megkonstruálható az átalakulást leíró id-hmérséklet-
átalakult hányad grafikon, amelyet az angol kifejezés rövidítésébl TTT (time-temperature-
transformation) diagrammnak szokás nevezni. Összefoglalásként, egy adott fázis 
kristályosodása során a következ lépéseket kell megvizsgálni: 
 
1. A kristályos és olvadékállapot szabadenergia különbségének meghatározása 
2. Nukleációs gát meghatározása 
3. Nukleációs frekvencia meghatározása 
4. Kristálynövekedés sebességének meghatározása 
5. TTT diagramm felrajzolása. 
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 Az 1.14. id-hmérséklet diagramm az X=10-3 átalakult hányad eléréséhez szükséges 
idtartamokat ábrázolja különböz hmérsékleteken egy Zr-alapú fémüveg esetében 
[Wang2005]. Az (1.21.)-vel számolt jellegzetes „C” alakú elméleti görbe jól illeszkedik a 
mérési pontokra. Jól látszik, hogy az átalakulás csak egy véges hmérséklettartományban 
következik be, hiszen az olvadáspont közelében a Gm(T) termodinamikai hajtóer válik 
nullává, míg alacsony hmérsékleteken a nagy viszkozitás miatt a lassul le kristálynövekedés. 
 
1.14. ábra: Mért és számolt „C” görbe TTT diagrammon, [Wang2005] alapján. 
 
A TTT diagrammok az üvegképzésre vonatkozólag is fontos információt hordoznak. 
Tegyük fel, hogy egy olvadékot adott hmérsékletrl állandó htési sebességgel htünk. A 
különböz htési sebességekhez tartozó hmérsékletváltozás az 1.14. ábra szerint az id 
függvényében ábrázolható. Ha a htési sebesség elég kicsi (Zr-alapú fémüveg esetén pl. 1, 2.5 
Ks-1) akkor egy adott hmérsékleten átlépjük a „C” alakú görbét és a rendszer kristályosodik. 
Ezzel szemben kellen nagy htési sebességet választva (4 Ks-1) a „C” görbe elkerülhet, a 
rendszer ilyenkor kristályosodás nélkül az üvegállapotba jut. Az üveg ezek alapján túlhtött 
folyadéknak tekinthet, amit ha termikusan aktiválunk átkristályosodik (pl. az 1.14. ábrán 
látható módon felftünk). Egy ilyen rendszer kristályosodására az elz gondolatmenet 
alkalmazható, csupán a szabadenergia, felületi energia és atomi mobilitás alacsony 
hmérsékletekre vonatkozó adatait kell ismerni. 
 
1.7.2. Inhomogenitások szerepe a kristályok nukleációjában 
Az esetek dönt többségében egy kristályos csíra nukleációja során a körülötte lév 
térrész nem tekinthet homogénnek, állandóan változik. A kristályosodás közben változhat az 
összetétel, bizonyos elemek kiürülnek a csírából mások pedig feldúsulnak. A kristályos 
részecske körül kialakuló koncentrációeloszlást a diffúzió határozza meg. A kristályosodás új 
megvilágításba kerül, a kristályos csíra most már nem egy homogén közegben ül, hanem egy 
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helyrl helyre változó koncentrációeloszlást érzékel. A következkben összefoglaljuk, hogy 
inhomogén rendszerekben hogyan módosul a nukleáció klasszikus elmélete. Az elz 
alfejezettel egybehangzóan az ismertetésre kerül meggondolások már a túlhtött 
folyadékként kezelt amorf fázisra vonatkoznak. 
Jelents koncentrációgradiens jelenlétében az intermetallikus fázisok nukleációjának 
termodinamikai hajtóereje lecsökken, aminek következtében az adott intermetallikus fázis 
nem tud kiválni. Abban az esetben ha a koncentrációgradiens megsznik a termodinamikai 
hajtóer visszanyeri a klasszikus modellnek megfelel értékét és az intermetallikus fázis újból 
nukleálódhat [Johnson1986]. 
 
1.15. ábra: Koncentrációgradiens hatása az intermetallikus fázis nukleációjára, 
[Desré1990] alapján. 
 
Tekintsük azt a legegyszerbb esetet, amikor a koncentráció lineárisan változik a hely 
függvényében. Az 1.15.(a) ábrán együttesen látható a C(x) koncentráció helyfüggése, 
valamint a kristályos és amorf fázisok szabadenergiájának (Gc és Ga) összetételfüggése. A 
nukleáció klasszikus elmélete szerint a kristályos fázis akkor válik stabillá, ha mérete 
meghaladja az r* kritikus sugár értékét. Az ábrán látható egy ilyen 2r* szélesség kritikus 
nukleuszt, aminek a két határán az amorf mátrix koncentrációja C(+r*) és C(-r*). Az amorf 
fázis akkor kristályosodik ki egy összetétel változással járó nukleációs folyamat során, ha a 
Ga(C(r*)) és Ga(C(-r*)) pontokba húzott érintk C*-ban vett értéke nagyobb az 
intermetallikus fázis Gc(C*) szabadenergiájánál [Haasen1978], ekkor ugyanis az 
átalakulásnak lesz hajtóereje. Az 1.15.(a) ábrán jól látható, hogy a C(x) koncentrációeloszlás a 
határeset, ennél nagyobb C’(x) koncentrációgradiens esetén már többletenergia szükséges a 
csíra kialakításához, ilyen körülmények között a szk koncentrációtartományban létez 
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például szilárdoldatos ötvözetek kevésbé érzékenyek a koncentrációváltozásra). A kvalitatív 
meggondolások után röviden ismertetjük, hogyan lehet leírni kvantitatíve a nukleációt egy 
inhomogén rendszerben. 
Cahn és Hilliard inhomogén de izotróp rendszerekben a szabadenergiát hely szerint 
sorbafejtette és els közelítésben a homogén rendszer szabadenergiáját egy a 
koncentrációgradiens négyzetétl függ taggal egészítette ki, így egy v térfogatú amorf 




ahol M megmutatja, hogy hány mól atom fér egységnyi térfogatba, NA az avogadro szám Q 
pedig egy konstans. Ga(C) a C összetétel, homogén amorf rendszer szabadenergiája. Az 
1.15.(b) ábrán lév szabadenergia viszonyoknak megfelelen a C* összetétel, v térfogatú 




A legegyszerbb esetben, amikor a koncentrációgradiens konstans és az 
intermetallikus fázist kocka alakú (az oldalél hossza 2r) a termodinamikai hajtóert ismerve, 
figyelembe véve az új felületek képzdésének energiaigényét a nukleáció során a GN 
szabadenergiaváltozás: 
<E2!-F0
-4LPG<E$=$#@%92MQE#-H054 F5 PE#-06,%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%()*-F*+ 
ahol Gp(C*) az összetételváltozás nélküli átalakuláskor bekövetkez szabadenergia-változás, 
 pedig a Ga(C) görbületével arányos paraméter. Az (1.24.) egyenlet els két tagja a 
klasszikus nukleációs modell által megadott felületi és térfogati taggal azonos, ugyanezeket 
kapjuk az (1.13.) egyenlet kocka alakú kiválásokra alkalmazásával. 
1.16. ábra: A koncentrációgradiens hatása a nukleációs gátra, [Desré1990] alapján. 
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 Az 1.16. ábrán jól látható a koncentrációgradiens nukleációra kifejtett hatása. A 
C=0 eset visszaadja a klasszikus elméletben megszokott eredményt, ami szerint 
termodinamikailag a nukleáció egy kritikus r* sugár felett kedvez. Egy kritikus C érték 
felett a GN függvény már nem vesz fel negatív értékeket. Ennél nagyobb gradiensek 
esetében a nukleáció termodinamikailag már nem kedvez, st növelésével GN görbe lokális 
minimumai is megsznnek. 
 
1.7.3. Kristályosodás kinetikája, átfed diffúziós tartományok 
Az 1.7.1. és 1.7.2. alfejezetekben a kristályosodás kezdeti szakaszára koncentráltunk. 
A mikroszerkezet kialakításában azonban a kristályos csírák keletkezését követ növekedési 
szakasznak is lényeges szerepe van. Ezért fontos, hogy a nukleációval együtt a különböz 
növekedési tulajdonságokat és az azokból származtatható szerkezeteket is jellemezük. 
Az irodalomban az ún. Avrami egyenletet használják a leggyakrabban annak leírására, 
hogy egy szilárd fázis milyen módon alakul át egy másik szilárd fázisba [Avrami1939]. Az 
ilyen fázisátalakulásokra általánosan jellemz, hogy az átalakulás eleje és vége lassan, a 
közbens szakasza gyorsan megy végbe. A kezdeti szakasz azért lassú, mert az új fázis 
csíráinak kialakulásához és növekedéséhez id szükséges. A közbens szakaszban a kialakult 
csírák gyorsan nnek, amíg az eredeti fázisból elegend mennyiség áll rendelkezésre. Az 
1.17.(a)-(c) ábrákon látható módon az új fázis (fehér körök) növekedése felemészti a 
visszamaradó, még át nem alakult fázist. Az átalakulás lelassul ha a létrejött kristályos 
tartományok összeérnek (szürke körök), míg végül a növekedés teljesen leáll. 
 
1.17. ábra: Kristályos csírák növekedése (a fehérek aktívak; a szürkék kiürítették diffúziós 
tartományukat, nem növekednek), [Teran2010] alapján. 
 
Az Avrami egyenlet levezetése néhány egyszer feltételezésen alapul [Avrami1939]: 
 
• a nukleáció véletlenszeren és a térben homogén módon következik be a még át 
nem alakult tartományokban 
• a növekedési sebesség nem függ az átalakult hányadtól 
• a növekedés sebessége minden irányban azonos. 
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Amennyiben ezek a feltételek teljesülnek egy  fázisnak egy másik 
 fázisba történ 
átalakulása az ún. kiterjesztett térfogat bevezetésével írható le. A v

ext kiterjesztett térfogat azt 
mondja meg, hogyan változna egy csíra térfogata, ha egy végtelen közegbe nne bele. A 
kiterjesztett térfogat nagyobb, mint a minta teljes v térfogata. A legegyszerbb feltevés, hogy 
a 
 fázis valódi v


















amit állandó 2  nukleációs és   növekedési sebességgel növeked gömb alakú részecskék 








alakra hozhatjuk, ahol   D  5I6JIK és n=4. Az átalakulási hányad ilyen jelleg 
idfüggését Johson-Mehl-Avrami (JMA) kinetikának szokás nevezni. Kétszeres logaritmálás 
után az ln(t) függvényében egy n meredekség egyenest kapható, ami megadja az ún. Avrami 
exponenst (ld. 1.18.(a) ás (b) ábrák). 
 
1.18. ábra: JMA kinetikához tartozó átalakulási hányad idfüggése és az Avrami-exponens 
meghatározása. 
 
Az Avrami exponensbl a nukleációra és az azt követ növekedés jellegére lehet 
következtetni. Empirikus módon az n Avrami kitev az alábbiak szerint bontható fel 
[Chrsitian1975]: 
L  3 9 .M !NO!  
(a) (b) 
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ahol r a nukleációs sebességre (r=0 nincs nukleáció; 0< r <1 csökken, r=1 konstans és r>1 
növekv nukleációs sebesség folyamat), d a növekedés dimenziójára (d=1, 2, 3) és g a 
növekedés jellegére (g=0.5 diffúzió kontrolált és g=1 felület kontrolált folyamat) jellemz. Az 
r=0 esetet atermikus nukleációnak nevezik, ekkor ugyanis a már meglév kristályos csírák 
gyors növekedése miatt nincs szükség nukleációra. Másként, a mintában lév kristályos csírák 










1 dimenziós 1 3/2 2 
2 dimenziós 2 2 3 
3 dimenziós 3 5/2 4 
1.4. táblázat: Az Avrami kitevk empirikus értelmezése a különböz nukleációs és növekedési 
folyamatok szerint (termikus1~diffúzió vezérelt, termikus2~felület vezérelt növekedés). 
 
 A fentiek alapján az 1.4. táblázatban foglaltuk össze a különböz nukleációs és 
növekedési folyamatokhoz tartozó Avarmi kitevket (termikus1~diffúzió vezérelt növekedés, 
termikus2~felület vezérelt növekedés). 
A fenti JMA kinetika felteszi, hogy az fázisátalakulás izokinetikus, azaz a növekedést 
jellemz n exponens és a folyamat effektív aktiválási energiája (Q) nem változik az átalakulás 
befejezéséig. Számos kísérleti eredmény igazolja, hogy az új fázisok nukleációja és 
növekedése nem jellemezhet egyetlen n és Q számpárral, hiszen ezek a mennyiségek az 
átalakulás különböz szakaszaiban különböz értékeket vehetnek fel [Kempen2002, 
Kooi2004]. 
Az Al-alapú fémüvegek primér kristályosodása esetén sem használható a JMA 
kinetika, hiszen az átalakulás közben a csírák növekedési sebessége folyamatosan változik 
[Sun2009]. Primér kristályosodás során keletkezett kristályos csíra az adott hmérsékletre 
jellemz diffúziós úthossznak megfelel amorf tartományokból gyjti össze, vagy oda löki ki 
a növekedéséhez és az összetételének megtartásához szükséges atomokat. Amennyiben az 
ilyen diffúziós tartományok összeérnek, a kristályos csírák felemésztik egymás ell a 
növekedésükhöz szükséges anyagmennyiséget, aminek végeredményeként fokozatosan 
lelassulva egy befagyasztott állapotba jutnak. 
Az (1.26.) egyenletben a diffúziós tartományok átfedése csupán abban nyilvánul meg, 
hogy az átalakulási sebesség az át nem alakult hányaddal egyenesen arányos (lágy taszítás). 
Starink és munkatársai bevezették egy olyan V1 állandót, ami a diffúziós tartományok 
átfedésére jellemz [Starink1996a, Starink1996b]. Ennek segítségével általánosítható az 
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(1.26.) egyenlet, amivel így már sokkal erteljesebb változások és a diffúziós zónák 




Az (1.30.) egyenlet =1 esetre visszaadja a klasszikus JMA kinetikát. Starink 




Az  paraméter jellemzi, hogy a diffúziós tartományok átfedése mennyire számottev. 
Belátható, hogy az WX határátmenetben az (1.31.) kifejezés a JMA kinetikához tart (primér 
kristályosodás esetén 0.5). 
 
1.8. Fémüvegek deformációja 
1.8.1. A képlékeny deformáció mechanizmusa fémüvegekben 
A fémüvegek kutatásának egyik legjelentsebb hajtóerejét rendkívüli mechanikai 
tulajdonságaik jelentik. A fémüvegek Young modulusza nagyjából megegyezik, míg 
szobahmérsékleten mért rugalmas határuk, másként folyáshatáruk (y) meghaladja a mérnöki 
gyakorlatban használt megfelel polikristályos ötvözetek paramétereinek értékeit. 
Ugyanakkor a magasabb hmérsékleteken és alacsony feszültségeken tapasztalható 
szuperplasztikus viselkedésük lehetséget ad speciális alakú testek elállítására is. 
1.19. ábra: Különböz anyagcsaládok rugalmas határ-Young modulusz Ashby diagrammja, 
[Ashby2006] alapján. 
 
Az 1.19. ábrán 1507 kristályos és amorf ötvözet Young modulusza (E) és folyáshatára 
látható [Greer2009]. A fémüvegek kiváló mechanikai tulajdonságait jól jellemzi a y/E és 
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y
2/E hányadosok magas értékei, míg az els mennyiség a rugalmas deformáció határát addig 
a második a rugalmas deformáció közben tárolt energiára (rugalmasság) jellemz. A 
kristályos és amorf ötvözetek összehasonlítását megkönnyíti, hogy a log(E)-log(y) ábrán a 
fenti két mennyiség egy egyenes mentén állandó, így könnyebben nyomon követhet, hogy az 
üvegek mechanikai paraméterei mennyivel haladják meg a megfelel kristályos ötvözetek 
tulajdonságait. A következkben összefoglaljuk a fémüvegek képlékeny deformációját leíró 
alapvet modelleket és mechanizmusokat a kezdetektl egészen a legújabb eredményekig. 
A kísérleti tapasztalatok alapján a fémüvegek esetében két deformációs mód 
különböztethet meg, a homogén és az inhomogén. Magas hmérsékleten (Tg felett és annak 
közvetlen környezetében) és alacsony feszültségeken a kristályos anyagok kúszásához 
hasonlóan homogén folyás tapasztalható, azaz a minta tetszleges térfogatrészeire azonos 
deformáció jut. Ennek a tulajdonságnak egy közvetlen hasznosíthatósága az ilyen anyagok 
alakra formálhatóságában jelentkezik, aminek segítségével meglepen bonyolult formák és 
nagy deformációk is elállíthatóak (ld. 1.20. ábra). 
 
1.20. ábra: Tg közelében 12-szeresére nyújtott Pd40Ni40P20 fémüveg minta [Kawamura1998]. 
 
Alacsony hmérsékleteken (Tg alatt) és magas feszültségeken a deformáció 
inhomogén, néhány nagyon keskeny (~10-20 nm) nyírási sávban lokalizálódik (ld. 1.21. 
ábra). Az alakítási keményedés hiányában ugyanis az instabilitások könnyen felersödnek. A 
kialakuló nyírási sávok nagy sebességgel terjednek és jelents, akár milliméteres 
elmozdulásokhoz is vezethetnek [Kimura1983]. 
  
1.21. ábra: Nyírási sávok Zr-alapú fémüvegeken, [Conner2003, Jiang2006]. 
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Az üvegátalakulási alatt az egytengely nyújtás során tapasztalható nyújtási folyáshatár 
magas a megfelel kristályos állapothoz képest, viszont az ezt követ plasztikus tartomány 
nagysága általában nagyon kicsi, mivel a lokalizálódott nyírási sáv mentén a minta könnyen 
eltörik. Plaszticitás olyan esetekben tapasztalható, amikor a teljes deformáció több csúszási 
sávból álló csúszási rendszeren oszlik el. Többszörös csúszás a deformációs technika 
(geometria kényszer, pl. bezárás [Pampillo1975, Hufnagel2000]) vagy a mikroszerkezet 
(többfázisú rendszer, kiválások [Hays2000]) megfelel megválasztása mellett alakulhat ki. 
A fémüvegekben a kötések szinte teljes mértékben fémes jellegek, ami azt jelenti, 
hogy egy kötés felbomlásakor és újraformálásakor nem kell figyelembe venni olyan 
megszorításokat, mint a kovalens testekben a kötési szögre vagy ionos anyagokban a 
töltésegyensúlyra vonatkozó megkötések. Ennek köszönheten egy fémüveg a deformációt 
atomi szinten bekövetkez átrendezdésekkel képes felvenni. A kristályos anyagokban a 
deformáció során diszlokációk mozognak, a diszlokációk mozgása során szintén atomi 
átrendezdés következik be, de csak a vonalhiba mentén, ahol ez csak kis energiát igényel. 
Ezzel szemben egy mindenhol jól illeszked rendszerben, mint amilyenek a fémüvegek az 
atomi átrendezdések nagy energiát és nagy feszültségeket igényelnek. 
A fémüvegek deformációjának alapvet folyamatát az atomi csoportok lokális 
átrendezdése jelenti, amely révén a rendszer a küls deformációt fel tudja venni. Argon 
alapján a néhány tíz vagy száz atomból álló atomi klaszterek inelasztikus deformáción 
mennek keresztül, miközben egyik alacsony energiájú konfigurációjú állapotukból egy 
aktivált konfiguráción át egy másik alacsony energiájú állapotba kerülnek [Argon1979]. 
Ezeket az atomi klasztereket az irodalomban STZ-nek (shear transformation zone) nevezik. 
Ez az elképzelés szorosan kapcsolható az 1.6. alfejezetben bemutatott szabadtérfogat 
modellhez is. Azok a térfogatrészek, amelyek lokálisan több szabadtérfogattal rendelkeznek 
és lazábban kapcsolódnak a környezetükhöz potenciális helyei a képlékeny alakváltozás 
lokalizációjának és megfeleltethetek az STZ-knek. A fémüvegek képlékeny alakváltozását 
tehát az STZ-k által lokálisan felhalmozódott deformációk összegeként és az elemi 
deformációs lépések között a szabadtérfogat újraelosztásával írhatjuk le. A hmérsékletnek, 
deformációs sebességnek és a minta eltörténetének megfelelen a lokális atomi 
mechanizmusok a térben és az idben homogén vagy inhomogén módon jelentkeznek. 
Polikristályos anyagok esetében számos deformációs mechanizmus különböztethet 
meg (diszlokációcsúszás, -kúszás, vagy diffúzió vezérelt folyás), amelyeket különböz 
karakterisztikus energia, méret és idskála jellemez. A deformáció közben ezek a folyamatok 
versengenek egymással, aminek eredményeként adott hmérséklet és deformációs sebesség 
mellett a domináns módus határozza meg a mérhet tulajdonságokat. Ezzel szemben az amorf 
anyagok deformációját tetszleges hmérsékleten és deformációs sebesség esetén egyetlen 
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atomi mechanizmus jellemzi, mégpedig az STZ-n belüli atomi átrendezdés. Ez az elemi 
folyamat térben vagy homogén, azaz az üveg teljes térfogatában végbemegy, vagy inhomogén 
és nyírási sávokban lokalizálódik. Bár a két esetben a makroszkópikus válasz különböz, de 
az elemi atomi folyamat ugyanaz. 
 
1.8.2. Deformációs térkép 
A polikristályos anyagok különböz deformációs mechanizmusait ún. deformációs 
térképen lehet ábrázolni. A fémüvegek esetében is szerkeszthet hasonló diagramm, azonban 
ezen nem a különböz deformációs mechanizmusokat, hanem a deformáció homogén, illetve 
inhomogén jellegét lehet feltüntetni. Az alábbiakban két különböz típusú deformációs 
térképet ismertetünk, az egyik a klasszikus Spaepen által felvázolt feszültség-hmérséklet 
[Spaepen1977] (ld. 1.22.(a)), míg a másik a deformációs sebesség-hmérséklet diagramm 
[Megasur1979] (ld. 1.22.(b)). A feszültség-hmérséklet diagrammon definiálhatóak azon 
kontúrok, amelyek mentén a deformációs sebesség állandó és ugyanez elvégezhet 
deformációs sebesség-hmérséklet térképen a feszültségre vonatkozóan. 
1.22. ábra: Hmérséklet-feszültség (a) és hmérséklet-deformációs sebesség (b) típusú 
deformációs térképek, [Schuh2007] alapján. 
 
Jól látható, hogy a fémüvegek deformációja magas hmérsékleteken, alacsony 
feszültségeken és kis deformációs sebességek esetében homogén, míg alacsony 
hmérsékleten, nagy feszültségeken és nagy deformációs sebességeken inhomogén. 
 
1.8.3. A deformáció kontinuummodellje 
 A következkben röviden összefoglaljuk a fémüvegek deformációjának elterjedt 
kontinuummodelljét, amely a szabadtérfogat képben értelmezi ezen anyagok deformációra 
adott válaszait. Az itt ismertetni kívánt modellben a teljes deformáció (ij
t) szétválasztható 
rugalmas (ij
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Izotróp testekre szorítkozva az egyenleteinket a feszültség tenzor invariánsaival és a 
deviátor feszültségekkel írható le. Az átlagos feszültség (m), a deviátor tenzor (sij) és a 









A következ lépés a rugalmas deformációk és feszültségek összekapcsolása, ami a klasszikus 
rugalmasságtan alapján: 
 !- 8 4 )9- ??8  ,%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%()*5;*+ 
ahol  a nyírási modulusz  pedig a Poisson szám. Feltesszük, hogy a képlékeny folyás 
tartományában a plasztikus deformáció változása a deviátor feszültséggel arányos, mértéke a 
rendszerben lév 	=vf/v* normált szabadtérfogattól,  effektív nyírási és m átlagos 
feszültségtl függ, legáltalánosabban az alábbi módon írható fel: 
Y
Y>
!:	,,C '- *%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%()*5G*+ 
Az itt felírt egyenletekben a dimenziótlanított 	 szabadtérfogat rendparaméterként 
jellemzi az amorf rendszert. A szabadtérfogat adott helyen háromféleképpen változhat meg 
keltéssel, eltüntetéssel és diffúzióval [Huang2002]. A szabadtérfogat diffúziója analóg a 
kristályos anyagokban ismert vakanciadiffúzióval, hajtóereje a szabadtérfogat eloszlásának 
homogenizálása. Kristályos anyagokban a vakanciák csak speciális környezetben 
annihilálódhatnak, ott ahol a kristály transzlációs szimmetriái sérülnek (diszlokációk és 
szemcsehatárok). Ezzel szemben a fémüvegekben nincsenek ilyen kijelölt tartományok, atomi 
átrendezdéssel ugyanis az amorf rendszer tetszleges helyen képes csökkenteni a lokális 
szabadtérfogatot. Az annihiláció csökkenti a szabadtérfogat mennyiséget, aminek 
következtében az üvegek srbbé válnak. A szabadtérfogat keltése feszültséghez kötött. 
Többlet szabadtérfogat úgy keletkezhet a rendszerben, ha egy atomot a méreténél kisebb 
üregbe kényszerítünk bele. A keltést és az eltüntetés mértéke szintén a 	 szabadtérfogat,  
effektív nyírási és m átlagos feszültségek függvénye. Együttes hatásukat általános esetben 
egy g(	,,m) függvénybe foglalhatjuk és a diffúzióval kiegészítve már felírhatjuk a 




Az (1.38.) egyenletben a D diffúziós együttható a hmérséklet függvénye, ebben az egyszer 
alakjában egyenlre a szabadtérfogattól való függésétl egyenlre eltekintünk. 
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 Az eddig felírt egyenletek teljesen általános formában fogalmazzák meg egy amorf 
rendszer deformációját, ezek speciális alakja a megválasztott mikroszkópikus modelltl függ, 
a következkben a Spaepen alapján meghatározott összefüggéseket közljük [Spaepen1977]: 
:	,,C!-K8$9 EC?H  8$ 9 )	 'IZ  -?H ,%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%()*5A*+ 
ahol 0 az atomi rezgések frekvenciája, Gm egy atomi ugrás aktivációs energiája,  pedig 
egy atom téfogata. Spaepen modellje a szabadtérfogat keltésére és annihilációjára vonatkozó 
egyenletbe az alábbi formalizmust helyettesíti be: [Spaepen1977] 
	,,C!-K8$ 9 EC?H  8$ 9 )	 R-?H	 5- )9)4 7@ @=['Z  -?H 9)A 9 )INS ,%%%%%()*FK*+ 
ahol nD az egy atomi térfogat annihilációjához szükséges ugrások száma (nD3-10). 
 
1.8.4. A klaszteres szerkezet és a plaszticitás közti kapcsolata 
Az amorf anyagok plaszticitása szoros kapcsolatban áll a szerkezetükkel, amit az elz 
alfejezetek alapján olyan paraméterkkel jellemezhetünk, mint a szabadtérfogat vagy a 
pakolási srség [Yokoyama2003, Cao2006]. 
1.23. ábra: A ikozaéderes klaszterek eloszlása egy modell ötvözetben (a) a nyírási 
deformáció közben kialakuló atomi elmozdulások (b) és a klaszterek eloszlása a deformációt 
követen, [Lee2007] alapján. 
 
Az amorf anyagok szerkezetének legújabb modelljei alapján a rövidtávú kémiai és 
topológiai rendezdés különböz típusú lokális klasztereket alakít ki [Miracle2003a]. Az 
amorf szerkezet globális pakolási srségét az határozza meg, hogy a különböz fajtájú 
klaszterek milyen eloszlásban fordulnak el. J.C. Lee és mtsa.-i szisztematikusan vizsgálták 
Cu100-xZrx (x=34…50) fémüvegek plaszticitását [Lee2007]. Kimutatták, hogy a plaszticitás 
fordítottan arányos a minták pakolási srségével. A méréseiket molekuladinamikai 
számításokkal egészítették ki. Ezekben a számolásokban alapveten kétféle klasztert 
különböztettek meg az egyik ötfogású szimmetriával rendelkezett, térkitöltése nagyon 
hatékony volt (ikozaéderes szimmetria), míg a többi ennél rosszabb térkitöltéssel bírt (három, 
négy, hat és hétfogású szimmetriájú klaszterek). Az 1.23.(a) ábrán látható, hogy például az 
(a) (b) (c) 
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ötfogású szimmetriával rendelkez klaszterek térbeli eloszlása nem egyenletes. Az 1.23.(b) 
ábra a nyírási deformáció során bekövetkez atomi elmozdulások mértékét mutatja (minél 
világosabb egy terület, annál nagyobb az elmozdulás). A szimulációkból nyilvánvalóvá vált 
(ld. 1.23.(c) ábra), hogy az irreverzibilis deformáció a lazább szerkezet, tehát nem az 
ikozaéderes tartományokban indul meg (piros karikával jelzett területek), ezzel szemben az 
ötfogású területeken a lokális atomi elmozdulások csekélyebbek (zöld karikával jelzett 
területek). Deformáció közben a különböz poliéderek aránya változik, míg az ikozaéderes 
klaszterek száma csökken addig a kevésbé szorosan pakoltaké n. Ezek szerint a nyírás 
közben a szabadtérfogat növekedhet úgy is, hogy a szorosan pakolt klaszterek egy része 
szétesik vagy átalakul valamilyen lazább szerkezet poliéderré. 
 
1.9. Deformáció keltette kristályosodás fémüvegekben 
 Az irodalmi áttekintést az 1.7. és 1.8. alfejezetek ötvözésével zárjuk. A deformáció 
ugyanis lényeges hatással lehet a fémüvegek relaxációjára és kristályosodására is. Az elz 
alfejezetekben ismertetett alapelvek alapján kitérünk a nagy nyomás és deformáció alatt 
bekövetkez relaxáció leírására, majd ismertetjük a hidrosztatikus nyomás hatását az egyes 
fázisok nukleációjára. Az alfejezetet az irodalomban fellehet kísérleti eredményekkel zárjuk. 
 
1.9.1. A nyomás hatása az üvegátalakulásra 
Amorf anyagokban a hmérséklethez hasonlóan nagy nyomás alkalmazása is vezethet 
szerkezeti átrendezdéshez, bár ennek kísérleti kimutatására eddig kevés munka született 
[Yousuf1984]. A szerkezeti relaxáció nyomásfüggése különösen a diffúziós folyamatok 
megértése miatt fontos. Ennek segítségével következtetni lehet a hibahelyek keletkezésének 
mechanizmusára, a diffúziós együttható nyomásfüggésébl pedig meghatározható a 
hibahelyek mozgásához szükséges aktiválási térfogat is. 
Ruitenberg munkatársaival a nyomás alatt lév fémüvegekben kialakuló egyensúlyi 
hibakoncentrációt vizsgálta [Ruitenberg1997]. A légköri nyomáson vett üvegátalakulási 
hmérséklet alatt, nagy nyomáson (~1 GPa) hosszú idej (12 óra) izoterm hkezeléseknek 
tették ki egy Pd-alapú fémüveget, hogy elérhessék a nyomástól függ egyensúlyi állapotukat. 
Az így elért állapot befagyasztható és egy légköri nyomáson elvégzett kalorimetriás méréssel 
a nagynyomású állapot nyomai megjeleníthetek. 
A 1.24.(a) ábrán az 1.1. alfejezet 1.2.(a) ábrájához hasonló eredmények figyelhetek 
meg. A légköri nyomáson elvégzett mérések eredményei azt az állapotot jellemzik, amelybe 
adott nyomáson az amorf rendszer belekerült. A relaxációs folyamatot az (1.9.)-es egyenlettel 
leírva, különböz kezdeti feltételekkel számolva reprodukálhatóak a mérési eredmények (ld. 
1.24.(b) ábra). A kísérlet és a számolás összehasonlítása azt mutatja, hogy a nyomás 
növelésével a c* egyensúlyi szabadtérfogat értéke csökken, ahogy az 1.24.(c) ábrán látható. 
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1.24. ábra: 563 K-en különböz nyomásokon hkezelt mintákon végzett hkapacitásmérések 
(a). A mért görbék illesztése különböz kezdeti hibakoncentrációkat feltételezve (b). Az 
egyensúlyi hibakoncentráció nyomásfüggése (c) [Ruitenberg1997]. 
 
A mérési eredmények alapján az egyensúlyi szabadtérfogat koncentráció nem csupán a 
hmérséklettl függ, figyelembe kell venni a nyomás hatását is, amit Ruitenberg a 
következképpen fogalmazott meg (ld. 1.24.(c) ábra): 
=@,$!8$ 9 H
9K
 8$ 9  <7:
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 ,%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%()*F)*+ 
ahol vf a diffúzióhoz köthet hibahelyek keltési térfogata. A fenti megállapítások az 
üvegátalakulás kinetikus jellegét hangsúlyozzák, ezzel is jelezve, hogy a Tg-t a küls tényezk 
és kényszerek együttesen határozzák meg. 
 
1.9.2. A deformáció hatása az üvegátalakulásra 
A kísérleti eredmények igazolják, hogy képlékeny alakváltozás hatására a fémüvegek 
szerkezete rendezetlenebbé válik [Hey1998]. A kalorimetriás mérések alapján a deformáció 
során az amorf rendszer nem ugyanazt az egyensúlyi állapotát közelíti meg, mint deformáció 
nélkül. A deformációnak kitett mintákban az egyensúlyi szabadtérfogat értéke nagyobb és az 
alkalmazott deformációs sebességgel n. 
Az a mód, ahogy egy amorf rendszer megközelíti metastabil egyensúlyi állapotát, a 
minta eltörténetétl függ, vagyis attól, hogy korábban milyen hkezeléseknek, 
deformációnak, vagy egyéb hatásnak volt kitéve. Deformáció közben a szabadtérfogat 
változásának leírásához nem elegend a (1.9.) egyenlet, ami csupán az annihilációt 
tartalmazza, hanem ki kell egészíteni egy olyan TUV W   taggal, ami információt hordoz az 




A TUV W   kifjezésre két fenomenológiai modellt szokás használni, az egyik szerint 
dcf~d, a másik szerint d	~d [Hey1998]. Az els feltevés alapja a kristályos anyagok 
(a) (b) 
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esetében a diszlokációknál tapasztalható törvényszerség. A második esetben a nyírási 
folyamatban részt vev atomok lokális rendje változik, a szabadtérfogat megnövekedése majd 
annak szétoszlása révén. A két különböz esetben TUV W  =af és TUV W  =axcfln2cf (af 
és ax arányossági tényezk) [Hey1998] kifejezéseket helyettesítve a (1.47.) egyenletbe az 
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1.9.3. Kristályok nukleációja és növekedése nagy nyomás alatt 
A kristályos fázisok nukleációjának elméletét az 1.7. alfejezetben ismertettük. 
Hidrosztatikus nyomás alkalmazásának esetében a (1.13.) egyenletet ki kell egészíteni egy 
nyomással arányos taggal, amely tag együtthatója a kristályosodás során bekövetkez 






ahol P a küls nyomás, v=vx-va a kristályosodás utáni és eltti azonos számú atomot 
tartalmazó térfogatok különbsége. Ha a kristályos fázis gömb alakú és sugara r, akkor az 
ehhez tartozó térfogat vx=4r
3D/3. Amorf állapotban ugyanezek az atomok más moláris 
térfogattal rendelkeznek (Va
m), a részecskeszám megmaradása miatt egyszeren belátható, 




m az amorf és kristályos fázisok 
moláris térfogata. Ennek segítségével a térfogatváltozás egy r sugarú kristályos gömb 
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Visszahelyettesítve az (1.46.)-t az (1.45.)-be a nyomásfügg új egyenlet, és az ebbl nyerhet 















Az (1.47.) alapján a nyomás növeli a kristályosodás termodinamikai hajtóerejét, 
ugyanakkor csökkenti a kritikus sugár (1.48.) és a nukleációs gát méretét (1.49.). 
 A nukleáció termodinamikai aspektusa mellett nagy nyomások alatt a kinetika is 
fontos szerepet kap, habár a technikai nehézségek miatt ennek teljes értelmezése még hiányos 
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[Wang2004, Zhang2004, Ruitenberg1997]. Alacsony hmérsékleteken a nukleáció motorja a 
termodinamikai hajtóer, mivel az alacsony mobilitás miatt a diffúzió nem tud jelentsebb 
mértékben hozzájárulni az atomok hosszútávú átrendezdéséhez. A nukleációs gát 
csökkenése miatt nagy nyomásokon ebben a hmérséklettartományban a kristályosodás 
megkezdéséhez kevesebb tstart id is elegend lehet, mint légköri nyomáson (ld. 1.25.(a) ábra) 
[Wang2005]. Magas hmérsékleteken, ahol már a diffúzió is szerephez jut a nyomás, mint a 
hosszútávú rendezdést akadályozó tényez lép fel, ami a kristályos nukleuszok megjelenését 
az alacsony nyomáson mért értékekhez képest késlelteti. 
 
1.25. ábra: A kristályosodás megkezddéséhez (tstart) és az 50 %-os átkristályosodáshoz 
szükséges id (t50%), különböz nyomásokon (1 atm, 4.6 GPa), [Wang2005] alalpján. 
 
Az 1.7. alfejezetnek megfelelen a kristályosodást két részre kell bontanunk, a 
nukleációra és kristálynövekedésre. A nukleáció pillanatszer, az anyag nemkristályos 
állapotából átbillen kristályos állapotába. A kristálynövekedés ezzel szemben idben 
elnyúlhat, ezért például légköri és nagy nyomáson (ld. 1.25.(b) ábra) az átalakult kristályos 
hányadokat idben összehasonlítva azt tapasztalhatjuk, hogy alacsony nyomásokon jóval 
rövidebb t50% id alatt érhet el az 50%-os átalakulási hányad. 
 Ha a fémüvegek diffúzióját hasonlóképpen képzeljük el, mint a kristályos anyagok 
vakanciák által vezérelt diffúzióját, a megfelel hibahelyekkel definiálható egy aktiválási 




A vact aktivációs térfogat mellett az elemi átrendezdés aktivációs energiáját is ismerve az 
1.7.1. alfejezet (1.21.) egyenlete a következképpen módosul: 
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A fenti képletbl leolvasható, hogy nagy nyomások alatt a kristályok növekedése lényegesen 
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mobilitás. A termodinamika alapján nagy nyomásokon a TTT diagrammon a C alakú görbe a 
kisebb idk felé tolódna, a kinetika viszont a hosszabb idej kristályosodás felé tolja az 
átalakulási görbét, ezért a légköri nyomáson kapott értékekhez viszonyítva jelents 
kristályosodás csak hosszabb idskálán várható. 
 
1.9.4. Deformáció keltette kristályosodás, a kísérleti eredmények összefoglalása 
A fémüvegek deformáció keltette kristályosodása jól ismert jelenség. A tapasztalatok 
szerint a kristályos fázisok megjelenése ersen függ a fémüveg összetételétl, például hajlítás 
esetében az amorf Al90Fe5Gd5 kristályosodik [Jiang2003a], viszont az Al85Ni10Ce5 ötvözet 
nem [Chen1994]. Hasonlóan, golyósrlés közben Al90Fe5Gd5, Al90Fe5Ce5 és Al87Fe8.7Gd4.3-
ben igen, de Al85Ni5Y10-ben nem történt kristályodás [He1995]. Jiang és Atzmon meghajlított 
amorf szalagokban vizsgálták a deformáció keltette kristályosodás jelenségét és 
megállapították, hogy a feszültségállapot is fontos szereppel bír a kristályos fázisok 
nukleációjára nézve, mivel nanokristályokat csak ott találtak, ahol a deformáció közben 
nyomási és nem húzási feszültségek ébredtek [Jiang2003b]. 
Az els kísérleti eredmények alapján a kristályosodást a deformáció során a 
rendszerbe táplált plasztikus munka által kiváltott hmérsékletemelkedéssel magyarázták. 
Csontos és Shiflet rámutatott, hogy Al90Fe5Gd5 összetétel fémüvegben a deformáció után 
létrejött Al kiválások körül az egyes összetevk koncentrációeloszlása nagyon hasonlít az 
izoterm hkezelés hatására kialakuló kémiai profilokra, amibl arra következtettek, hogy a két 
folyamat alapvet mechanizmusa megegyezik, vagyis a deformáció során a 
hmérsékletemelkedés bír meghatározó szereppel [Csontos1997]. 
A fenti eredmények ellenére idvel számos esetben lényeges különbségeket figyeltek 
meg a termikus aktiválással és deformációval elidézett kristályosodás között. Egy Ni-Zr 
rendszerben például megfigyelték, hogy a képlékeny alakváltozás során fellép folyás 
hatására az effektív diffúziós együttható nagyságrendekkel megn, amivel lényeges 
megváltozik az egyes fázisok növekedési tulajdonsága [Mazzone1990]. Trudeau és 
munkatársai rámutattak arra, hogy a fémüvegek termikus aktiválással és deformációval 
szemben mutatott stabilitása között nincs egyértelm kapcsolat, ami szintén arra hívja fel a 
figyelmet, hogy a hmérsékletemelkedés önmagában nem magyarázhatja a deformáció 
keltette kristályosodást [Trudeau1990]. Ugyancsak kísérleti bizonyíték egy amorf Ni-P 
rendszer termikus aktiválással és deformációval nyert kristályosodása közötti különbség. Míg 
az els esetben a kiváló Ni nanokristályoknak kristálytengelyeinek nem volt kitüntetett 
irányultsága, addig a deformáció során kialakuló kristályok (111) tengelyei a szalag lapjával 
párhuzamos irányba álltak be [Ogura2001]. Deformáció hatására a kristályosodás jellege is 
megváltozhat, Fan és munkatársai kimutatták, hogy az amorf Fe40Ni40P14B6 ötvözetben, amely 
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termikusan a -(Fe,Ni) és (Fe,Ni)3(P,B) fázisok együttes megjelenésével eutektikus módon 
kristályosodik, deformáció során a kristályosodás els lépését az -Fe(P,B) fázis primér 
nukleációja jelenti [Fan1999]. Kwon és mtsa-i ugyancsak azt hangsúlyozzák, hogy a 
hmérsékletemelkedésnek másodlagos szerepe van a deformáció keltette kristályosodás során. 
Az általuk vizsgált Fe90Zr10 amorf ötvözet másként kristályosodik termikus aktiválás és 
deformáció alkalmazása esetén, viszont a keletkez kristályos termék kis és nagyenergiás 
rlés, kriorlés (folyékony nitrogén htéssel) és nagynyomású csavarás esetén is megegyezett, 
jóllehet a hmérsékletviszonyok a különböz technikák esetében felteheten eltérek 
[Kwon2007]. Az Al90Fe5Gd5 fémüvegben kis deformációs sebességgel végzett 
nanoindentáció során is keletkeztek alumínium kiválások, jóllehet az adott paraméterek 
mellett a hmérsékletemelkedés nem lehet jelents [Jiang2003b]. 
Ezeken a kísérleti evidenciákon túllépve Demetriou és munkatársai rámutattak, hogy 
csupán a hmérsékletemelkedéssel a kristályosodás nem magyarázható. A 
hmérsékletemelkedésével ugyanis csökken a termodinamikai hajtóer, valamint az sem 
ismert, hogy a gyors felmelegedés, illetve kihlés idskálája hogyan viszonyul a nukleációhoz 
szükséges idkhöz [Demetriou2004]. Az atomi mobilitásnak a kristályok növekedésében 
alapvet szerepet kell játszania. A fémüvegekben a mobilitás szoros kapcsolatban áll a 
szabadtérfogat mennyiségével és eloszlásával. Jiang és mtsa-i megfigyelték, hogy míg az 
Al90Fe5Gd5 fémüvegben az Al kiválások mellett a nyírási sávokban néhány nanoméret üreg 
is jelen volt, addig az Al86.8Ni3.7Y9.5 összetétel amorf ötvözetben nanokristályokat nem, 
viszont egyenletes eloszlásban sok üreget detektáltak. Az els esetben a kell mennyiség 
szabadtérfogat biztosította a kristályosodáshoz szükséges atomi mobilitást. A második esetben 
a nanomért üregek jelenléte viszont arra utal, hogy a szabadtérfogat a deformáció közben 
üregekben kondenzálódott, aminek eredményeként a szabadtérfogat és ezzel együtt az atomi 
mobilitás drasztikusan lecsökkent és a kristályosodás elmaradt [Jiang2006a]. 
Az atomi mobilitás lokális megnövelésének egy direktebb és jobban irányított 
módszere a nagyenergiás elektron [Nagase2004, Nagase2005, Nino2007] vagy ionbesugárzás 
[Carter2009, Sorescu1999], amely következtében bizonyos fémüvegek részlegesen 
kristályosodhatnak. A besugárzás közben ebben az esetben is kérdéses a 
hmérsékletemelkedés szerepe. Qui egy amorf ötvözetet vizsgálva azt tapasztalta, hogy az 
különbözképpen kristályosodik hkezelés és besugárzás hatására [Qin2009]. Munkájában a 
hangsúlyt arra helyezte, hogy a besugárzás során az atomi ütközésékbl származó mobilitás 
mennyiben fedezheti a kristályosodáshoz szükséges atomi átrendezdést. Besugárzás során 
ugyanis bizonyos csatornákban az atomi mobilitás ugrásszeren megn, aminek 
következtében a csatornában vagy annak közvetlen környezetében az üveg kristályosodhat. Ez 
az elképzelés párhuzamba állítható azzal a kísérleti megfigyeléssel, miszerint deformáció 
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közben általában a nyírási sávok környezetében, a jelents atomi mobilitással bíró 
tartományokban lép fel devitrifikáció. Emellett Qin leírta, hogy a folyamatos küls gerjesztés 
(besugárzás, deformáció) hatása alatt a létrejöv kristályos fázisok stabilitását is vizsgálni 
kell. A besugárzás vagy a deformáció ugyanis annyi hibát kelthet a már kialakult 
kristályokban, hogy azok destabilizálódik és visszaoldódnak az amorf fázisban. Ezek alapján 
tehát egy adott fémüveg besugárzás vagy deformáció után megfigyelhet állapotát két 
egymással verseng folyamat határozza meg. Az egyik arra törekszik, hogy a rendszert az 
amorf metastabil állapotából a kristályos stabil állapotába jutassa, míg a másik a már létrejött 
kristályos fázisokat destabilizálja az egyensúlyi állapotból kimozdítja. 
A deformáció azonban nem csak a rendszer kinetikájára, hanem termodinamikájára is 
hatással lehet [Lund2003]. A deformáció a koncentrációfluktuációk mellett megváltoztathatja 
az oldékonysági határokat is, ami fázisszeparációhoz vagy kémiai rendezdéshez vezethet. 
Ebben az alfejezetben már tárgyaltuk, hogy bizonyos küls hatások hogyan módosíthatják a 
nukleációra vonatkozó termodinamikai meggondolásokat. Fogagnolo például nagy 
nyomásnak és deformációnak kitett Al alalpú fémüvegek kristályosodását vizsgálta 
[Fogagnolo2008]. Arra a megállapításra jutott, hogy a priméren kristályosodó ötvözetek nagy 
nyomás alatt könnyebben kristályosodtak, hiszen míg primér kristályosodás esetén a 
térfogatváltozás negatív, addig eutektikus esetben pozitív, ami az els esetben csökkenti a 
második esetben pedig növeli a rendszer szabadenergiáját [Ye1999a] (ld. (1.51.) egyenlet).  
Yavari rámutatott, hogy milyen szereppel bírnak a deformáció közben kialakuló 
koncentrációgradiensek. Amorf Al90Fe5Gd5 fémüveg kristályosodása primér -Al kiválással 
kezddik, ezzel szemben golyósrlés során a primér -Al mellett intermetallikus fázisok is 
feltnnek. A két eset között a lényeges különbség a koncentrációgradiensek jelenléte. Míg 
hkezelés során a primér kristályosodás közben jelents koncentrációgradiensek alakulnak ki, 
addig rlés során a rendszer jobban homogenizálódik, a folyamatos deformáció ugyanis a 
kialakuló gradienseket lerontja [Yavari1996]. Ennek következtében az els esetben az 
intermetallikus fázisok keletkezése blokkolódik, míg a második esetben a homogenizáció 
lehetvé teszi ezen fázisok megjelenését (ld. 1.7.2. alfejezet). 
A sok kísérleti eredmény ellenére a deformáció keltette kristályosodás alapvet 
mechanizmusa még mindig nincs tisztázva. A megértésben segítséget nyújthatnak, olyan már 
régebb óta ismert kristályosítási technikák, mint például az ultrahangos hkezelés 
[Ichitsubo2003a, Ichitsubo2003b], vagy nagyenergiás besugárzás. Az ultrahangos 
hkezelések során alkalmazott alakváltozási munka és termikus energia hányadosa nagyon 
kicsi, kb. 10-8, ami önmagában még nem elegend az atomok mozgatásához. Amorf 
állapotban viszont a potenciálvölgyek kevésbé definiáltak, mint kristályos állapotban, így 
azok könnyebben perturbálhatóak és alkalmas gerjesztés esetén az atomi potenciálok 
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lokálisan úgy változnak, hogy az atomok az energetikailag kedvezbb pozíciók felé 
mozdulnak el, hasonlóan, mint a kristályos anyagok Snoek relaxációja során [Reed1973]. A 
sok egymást követ atomi helyváltoztatás eredményezheti az amorf fázis destabilizációját és 
részleges kristályosodását. A témakör még számos nyitott problémát tartalmaz, mind a 
kristályok nukleációjára, mind az azt követ növekedésükre nézve. Az értekezéseben a saját 
eredmények alapján fként ezeket a kérdéseket igyekszem tisztázni. 
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2. Alumínium alapú fémüvegek 
 
2.1. A kezdetek, az elállítás nehézségei 
Az alumíniuma a harmadik leggyakoribb elem a földkéregben, ipari felhasználása 
2006-ban elérte az évi 34 millió tonnát [World-aluminium]. Kis srsége révén a nagy 
fajlagos szilárdságú ötvözetek fejlesztésének egyik potenciális jelöltje. Az 1980-as évekig a 
konvencionális keményedési mechanizmusokkal (szilárdoldatos, kiválásos, finomszemcsés 
ötvözetek, alakítási keményedés felhasználása vagy diszpergált és szálersítéses kompozitok 
elállítása) kb. 500-600 MPa-ra sikerült növelni a könny, kristályos alumínium alapú 
ötvözetek folyáshatárát [Jones1978]. 
 
2.1. ábra: Alumínium alapú ötvözetek folyáshatárának javulása, [Inoue2000a] alapján. 
 
Ezt követen a mechanikai tulajdonságok további javításának céljából más 
keményedési mechanizmusokat kellett figyelembe venni. Ennek egy alternatív módját az 
1980-as évek végén fedezték fel, amikor nemperiódikus atomi szerkezet (kvázikristályos, 
amorf ld. 1.3. alfejezet) bevezetésével sikerült az alumínium ötvözetek folyáshatárával az 
1 GPa-t megközelíteni [Inoue1990]. Az 1 GPa-s határt további szerkezetmódosítással, 
mégpedig nanoméret -Al kiválások keltésével sikerült meghaladni [Kim1990] (2.1.ábra). 
Az ábrán látható, hogy jó mechanikai tulajdonságokkal rendelkez alumínium alapú 
fémüvegek csak az 1980-as évek végén jelentek meg, annak ellenére, hogy Klement és 
Duwez már 1960-ban elállított fém alapú üvegeket [Klement1960, Duwez1960]. A 
korábbiakban számos összetétellel próbálkoztak és a periódusos rendszer számos elemét 
felhasználták (ld 2.2. ábra) de csak részlegesen amorf Al-m (m~metalloid) [Predecki1965], 
Al-M (M~átmeneti fém) [Davies1972] vagy rossz mechanikai tulajdonságú Al-M-m 
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[Inoue1981] összetétel ötvözeteket sikerült elállítani. Az áttörés csak 1987 után következett 
be, amikor már kiváló mechanikai tulajdonságú amorf ötvözeteket állítottak el az Al-EM-
LM (EM~korai átmenti fémek IV.-VI. csoport, LM~kési átmenti fémek VII.-VIII. csoport) 
[Inoue1987], majd Al-R-LM (R~ritkaföldfémek) [Inoue1988a] és Al-R [Inoue1988b] 
rendszerekben. 
 
2.2. ábra: Al-alapú fémüvegek elállításához használt elemek (m~metalloid, M~átmeneti 
fém, EM~korai átmenti fémek IV.-VI. csoport, LM~kési átmenti fémek VII.-VIII. csoport, 
R~ritkaföldfémek). 
 
Az elállítás kapcsán felmerül problémák abban rejlenek, hogy az alumínium alapú 
fémüvegek nem illenek bele a hagyományos üvegképzk családjába. A fémüvegek 
elállításának gyakorlatában ugyanis elterjedt, hogy az üvegképzésre legalkalmasabb 
összetételi tartományokat a mély eutektikumok környezetében szokás keresni ((Fe,Co,Ni)-Zr, 
(Fe,Co,Ni)-Hf és tömbi fémüvegek [Tanner1979]). Ezek azok a speciális összetételek, ahol 
egy többkomponens rendszer olvadáspontjának lokális minimuma van, így itt a 
legkeskenyebb a kristályosodás számára kritikus tartomány, amit az üvegképzés közben át 
kell hidalni [Turnbull1969] (ld. 1.5. alfejezet). 
A 2.3. ábra látható fázisdiagramm szemlélteti a kétalkotós Al-Ce rendszer 
hagyományos üvegképzktl eltér viselkedését. Jól látható, hogy az eutektikus összetétel 
gyorshtése az amorf fázis vagy akár az Al és Al11Ce3 fázisok egyensúlyi keveréke helyett 
kristályos, túltelített szilárdoldatos alumínium ötvözetet eredményez. 
A 2.4. ábra alapján általánosságban is elmondható, hogy Al-R rendszerek esetében az 
üvegképz tartomány az eutektikus összetétel és az Al11R3 (R~La, Ce, Pr, Nd és Sm) vagy 
Al3R (R~Y, Gd, Tb, Dy, Ho, Er vagy Yb) vegyületfázisok által meghatározott 
koncentrációtartományban található, az eutektikus ponttól távol [Inoue1998]. A 2.4. ábra 
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összefoglalja az Al-R fázisdiagrammok egyensúlyi fázisait, eutektikus pontjait az üvegképz 
tartományaikkal együtt. Az egyensúlyi fázisdiagrammok szerint az oldott atomok kis 
koncentrációja esetén az olvadék htése során két fázisnak kellene megjelenni, mégpedig a 
kristályos alumíniumnak és a megfelel Al-R intermetallikus vegyületnek. Gyorshtés során 
azonban az üvegképzdési tartománynál kisebb oldott atom koncentráció esetében csupán egy 
fázis, a túltelített szilárdoldatos Al van jelen. Az üvegképzdési tartomány felett 1 at.%-kal a 
gyorshtés hatására részlegesen amorf mintákat kapunk, amelyekben sokszor a kristályos 
fázis nem azonosítható egyetlen egyensúlyi Al-R fázissal sem (X-fázis). Az oldott atomok 
koncentrációját tovább növelve elérjük azt a tartományt, ahol már az egyensúlyi fázisok 
megfelel keveréke (Al+Al-R) áll el még gyorshtés alkalmazása esetén is (2.4. ábra). 
 
 
2.4. ábra: Al-alapú rendszerek eutektikus pontjai és üvegképz tartományai az egyensúlyi 
fázisokkal, [Inoue1998] alapján. 
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 Az alumínium alapú ötvözetek speciális viselkedése miatt nem sikerülhetett 
hagyományos módon elállítani amorf ötvözeteket. Az 1980-as végén egy teljesen más 
kutatási terület egyik melléktermékeként születtek meg a rendkívül jó mechanikai 
tulajdonságú, nemperiódikus szerkezettel rendelkez fémüvegek. Ekkoriban ugyanis élénk 
kutatási terület volt az alumínium alapú túltelített szilárdoldatos ötvözetek vizsgálata. A 
szilárdoldatos keményedés következtében olyan kis srség, magas folyáshatárú kristályos 
ötvözeteket sikerült elállítani, amelyek a bennük lév diszlokációk miatt jó alakíthatóságukat 
megrzték. Az Al-Ce rendszer esetében például a Ce koncentráció növelésével egyre jobb 
mechanikai tulajdonságú ötvözeteket sikerült elállítani. A 2.3. ábrán is látható, hogy a Ce 
oldhatósága korlátozott az Al-ben és még gyorshtési eljárást alkalmazva is mindösszesen 
csak 2-3 at.% Ce-ot tartalmazó szilárdoldatos ötvözeteket lehetett elállítani [Kamio1985]. 
Ezek a nehézségek két tényezvel magyarázhatóak, az els ok az Al és a Ce atomok közötti 
nagy méretkülönbség, ami nem kedvez a kristályszerkezet stabilitásának, másodsorban pedig 
a két elem közötti nagy keveredési entalpia az, ami htés során az Al11Ce3 intermetallikus 
fázis megjelenését valószínsíti. A metastabil ötvözetek elállításának érdekében az 
alkalmazott htési sebességeket egyre nagyobbra választva (ld 1.2. alfejezet) 7-10 at.% Ce 
beötvözése az amorf alumínium alapú ötvözetek felfedezéséhez vezetett. 
 
2.1.1. Nem eutektikus összetétel ötvözetek 
Az elzek alapján az alumínium alapú fémüvegeket az ún. nem eutektikus összetétel 
üvegek családjába sorolhatjuk [Kurz1979, Ma2005, Li2007]. A klasszikus, eutektikus 
összetétel üvegektl eltér viselkedés a különböz kristálynövekedési tulajdonságokban 
rejlik. A lehetséges kristályos fázisok közül a mikroszerkezetben az dominál, amelyiknek 
adott túlhtés esetén a legnagyobb a növekedési sebessége. Ha az üvegállapotot úgy kezeljük, 
mint egy lehetséges kristályosodó fázist, akkor az üvegesedés feltétele az, hogy a Tg 
üvegátalakulási hmérsékleten az üvegnek legyen a legnagyobb növekedési sebessége 
[Boettinger1982, Boettinger1985] (ld. 1.5. alfejezet). 
A 2.5.(a) és (b) ábrákon két különböz eutektikus fázisdiagramm látható,  és 
 
homogén szilárdoldatos és Eu eutektikus fázisokkal. A szimmetrikus eutektikus ponttal ( és 

 olvadáspontja közel azonos) rendelkez fázisdiagrammra az 1.5. alfejezetben már tárgyalt 
T0(C) görbék is felkerültek, amelyek az összetételváltozás nélküli fázisátalakulás határait 
jelzik. Az ábrán jól látható, hogy az összetételváltozást igényl eutektikus fázis az eutektikus 
összetétel környezetében alakul ki (másként ebben a tartományban az eutektikus fázis 
növekedési sebessége a legnagyobb). A kijelölt tartományban a htési sebesség növelésével 
az üvegállapot az 1.5. alfejezetnek megfelelen érhet el. 
 Ezzel szemben az alumínium alapú fémüvegek esetében az ers Al-R vagy Al-LM 
kölcsönhatás miatt kialakuló aszimmetrikus eutektikus pontú fázisdiagrammot kell 
 
47                                                                                                             2. Alumínium alapú fémüvegek
vizsgálnunk ( és 
 olvadáspontja jelentsen eltér, pl. Al-Gd ötvözet [Turnbull1969]). Az 
ilyen rendszerekben a növekedési feltételek olyanok, hogy az eutektikus összetételtl távolabb 
es tartományok alkalmasabbak az üvegképzésre (ld. 2.5.(b) ábra). 
2.5. ábra: Szimmetrikus és aszimmetrikus eutektikus pontú fázisdiagramm, [Li2007] alapján. 
 
2.2. Alumínium alapú fémüvegek szerkezete 
Az alumínium alapú fémüvegek stabilitása, kristályosodással szembeni ellenállása és 
üvegképz képessége szoros kapcsolatban áll szerkezetükkel, amit az 1.3. alfejezetben 
tárgyalt hatékonyan pakolt klaszterek modellje ír le, miszerint az üvegállapot szerkezeti 
építköveit a kémiai kölcsönhatás miatt létrejött preferált környezetek képzik [Miracle2003a]. 
Az amorf Al85Ni10Ce5 [Matsuura1997], Al87Ni10Ce3 [Matsmira1996], Al90FexCe10-x 
(x=3,5,7) [Hsieh1990,Hsieh1991], Al87Y8Ni5, Al90Y10 [Matsuura1989], Al100-2xCoxCex 
(x=8,9,10) és Al80Fe10Ce10 [Mansour1994] ötvözeteken végzett mérések igazolják, hogy az 
Al-LM-R összetétel fémüvegekben alapveten kétféle, az els koordinációs héjon Al 
atomokat tartalmazó R vagy LM középpontú klaszter különböztethetek meg. Az LM (Fe, Ni, 
Co) és Al atomok által felépített klaszterekben a koordinációs számok és atomi távolságok 
általában az LM megválasztásától függetlenek, jelezve az Fe, Ni és Co atomok között kémiai 
hasonlóságot (mindegyiküknek nagy negatív keveredési entalpiája van az Al-val). Az Al és 
LM atomok közötti kötés kovalens jelleg, erre utal az amorf Al-Co-Ce és Al-Fe-Ce 
rendszerekben a Co és Fe atomok sugarának 37 %-os csökkenése és az Al atomok sugarának 
18 %-os növekedése [Mansour1994], ami az elektronok sp-d hibridizációjával és egyéb 
elektron-elektron kölcsöhatásokkal magyarázható [Laissardire1994, Fourne1998, 
Widom2000]. A kötés kovalens jellege miatt az Al-LM típusú klaszterek még magas 
hmérsékleteken is nagyon stabilak. 
Ezzel szemben az Al-R klaszterek termikus stabilitása alacsonyabb, mint az Al-LM 
klasztereké. Kísérletileg is igazolt, hogy az amorf Al90Fe5Ce5 ötvözetben a kristályosodás 
kezdetét követen a hmérséklet emelkedésével az Al-Fe klaszterek [Zhang2001]; míg az 
Al85Ni10Ce5 és Al87Ni7Ce3 ötvözetekben az Al-Ni klaszterek tovább maradnak stabilak 
[Matsuura1989], mint az Al-R környezetek. A koordinációs számok és az atomi távolságok 
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vizsgálata alapján nem lép fel jelents változás az atomi méretekben, a kötés ezen esetben 
fémes jelleg. Ezek a megfigyelések alátámasztják, hogy az alumínium alapú fémüvegek 
nanokristályosodása elssorban a kisebb stabilitású Al-R klaszterekkel hozható 
összefüggésbe, amelyek a primér kristályosodás kinetikáját alapveten meghatározó 
nagyméret, kis mozgékonyságú oldott atomokat biztosítják. 
Az irodalom viszonylag kevés olyan többkomponens rendszert ismer, amelynek 
atomi szerkezete jól dokumentált. Egy ilyen példa az Al89La6Ni5 fémüveg, ezen összetétel 
esetében EXAFS mérési eredményekre alapozva, számítógépes szimulációval, reverse monte-
carlo módszert alkalmazva rekonstruálni lehetett a háromdimenziós atomi szerkezetet 
[Sheng2008]. 
 
A 2.6.(a) ábrán jól látható, hogy az oldott atomok (Ni~piros, La~sárga) els 
koordinációs héjában szinte kivétel nélkül oldó, Al atomok (Al~szürke) találhatóak. A 2.6.(b) 
ábra a Ni és La atomok koordinációs számainak eloszlását tünteti fel . Az La esetében az 
elsszomszédatomok átlagos száma kb. 17.5 és az eloszlás ekörül az érték körül keskeny. A 
Ni atomok esetében az eloszlás hasonló, az átlagérték 9.4 körüli. Az ábrán megfigyelhetek 
az egyes koordinációs poliéderek is, természetesen ezeken kívül egyéb lokális környezetek is 
léteznek, viszont általánosságban megállapítható, hogy a szerkezet ebbl a néhány domináns 
alapegységbl építhet fel.  
 
2.3. Alumínium alapú fémüvegek kristályosodása 
A fejezet bevezetjében már rávilágítottunk arra, hogy az alumínium alapú fémüvegek 
mechanikai tulajdonságai a primér -Al kiválások jelenlétében tovább javulnak. Ezért a 
fémüvegek elállításának esetében használt, a topológiához [Miracle2006], a kémiához 
(keveredési entalpiához) [Inoue2000], a valenciaelektronokhoz [Wang2004] vagy az 
elektronegativitáshoz [Louzguine2001a, Louzguine2006] társítható kritériumokhoz hasonlóan 
a kristályosodásra nézve is született néhány olyan ökölszabály, amely bizonyos paraméterek 
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ismeretében elre megjósolja a kristályosodás típusát. A továbbiakban speciálisan csak az Al-
LM-R összetétel fémüvegek kristályosodására koncentrálunk, amelyek a kristályosodó 
fázisok és a termikus tulajdonságuk alapján három csoportba sorolhatóak [Lisboa2005]: 
• nanokristályos kristályosodás: primér -Al (vagy intermetallikus fázis) kiválás+nincs 
detektálható üvegátalakulás, 
• üveges kristályosodás: -Al és intermetallikus fázisok szimultán megjelenése, metastabil 
fázisok+nincs detektálható üvegátalakulás, 
• nanoüveges kristályosodás: primér -Al kiválásával+detektálható üvegátalakulás. 
A következ alfejezetekben egy topológiai és egy az elektronegativitás különbségén 
alapuló szabályt mutatunk be, ami alapján egy adott fémüvegek a fenti három kristályosodási 
típus valamelyikébe besorolható. 
 
2.3.1. Topológia és kristályosodás 
Senkov és Miracle megállapította, hogy az amorf rendszerben a leghatékonyabb 
térkitöltés az oldott és oldó atomok méretének speciális hányadosai mellett következhet be, ez 
határozza meg az üvegképzés lehetséges tartományait [Senkov2001]. Lisboa az atomi méretek 
alapján az alábbi ún.  topológiai kritérium alapján osztályozta az Al-alapú fémüvegeket 
[Egami1984, Lisboa2005]: 
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ahol B az oldott atomok halmazát jelöli, Ri ás Ci pedig az i-dik oldott atom sugara és 
koncentrációja az amorf ötvözetben. A  paraméter értéke és a kristályosodás típusa között 
korrelációt lehet felállítani. A <0.1 eset a nanokristályos, a 0.1 és >0.1 feltételek a 
nanoüveges és üveges kristályosodásnak felelnek meg. Ezt a korrelációt számos kísérleti 
eredmény is igazolja, amint azt Al-Y-R-Ni-Co [Louzguine2001b], Al-Y-Gd [Guo2000], Al-
Y-Ni-Co-Sc [Louzguine2004], Al-Ni-La [Sahoo2005] és Al-Y-Ni-Co-Pd [Louzguine2005] 
rendszereken végzett szisztematikus vizsgálatok mutatják. Mindegyik esetben,  
növekedésével nyomon követhet a kristályosodás módjának változása (ld. 2.7. ábra). 
 
2.7. ábra: A  kritérium teljesülése Al-Y-Ni és Al-Gd-Ni ötvözetben, [Lisboa2005] alapján. 
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A klaszterelmélet segítségével megkísérelhet az üvegátalakulás leírása is 
[Botta2009]. Az üvegátalakulási hmérséklet annak a hmérsékletnek felel meg, ahol a 
termikus rezgések elérik azt a kritikus értéket, ahol a klaszterek már átalakulhatnak és a 
koordinációs számok jelents mértékben változhatnak, egyre több könnyen mozgatható 
atomot biztosítva a diffúziós folyamtok számára. Ha az átalakulásban a klaszterek nagy része 
részt vesz, bekövetkezik a perkoláció, az atomi diffúzió makroszkopikussá válik, láthatóvá 
téve az üvegátalakulás. Az Al-R klaszterekben a fémes kötés jellege miatt, a koordinációs 
számok könnyebben megváltozhatnak, ami az üvegátalakulásban betöltött fontos szerepüket 
jelzi. Tetszleges összetétel esetén a klaszterek fajtájától függen az Al atomok egy része, 
valamely klaszterben, míg a klaszterekbe be nem építhet Al atomok „szabadon” 
helyezkednek el. A többlet Al atomok egy harmadik típusú klasztert hozhatnak létre, amely 
topológia szempontból kompatibilis lehet a kristályos -Al-val. Minél nagyobb a szabad Al 
atomok száma, annál valószínbb, hogy a gyorshtés során olyan embrionális nukleuszok 
alakulnak ki, amelyek a fémüvegek devitrifikációja során heterogén nukleációs gócokként 
mködve felgyorsítják a kristályosodást. Összefoglalásként tekintsük az Al-Ni-Ce rendszert, 
amelyben a fémüvegek Ni vagy Ce középpontú klaszterekbl építhetek fel, úgy hogy a 
klaszterek közötti „intersticiális” helyeket Al vagy Ni atomokkal töltjük fel. Induljunk ki a 
binér Al-Ni ötvözetbl, ami Ni középpontú klasztereket és Ni intersticiális atomokat 
tartalmaz. Amennyiben a klasztereket fokozatosan Ce középpontúakra és az intersticiális 
atomokat Al-ra cseréljük a kristályosodás típusa a következképpen változik [Botta2009]: 
• ha, a Tg-vel kapcsolatba hozható Al-Ce klaszterek hiányoznak és az intersticiális 
helyeken sincs Al atom, akkor nem lesz látható üvegátalakulás és a primér -Al kiválása sem, 
• növelve az „intersticiális” Al atomok arányát, lehetvé válik a primér -Al kiválás, 
viszont Tg továbbra sem kimutatható, 
• az Al atomok arányának növelése mellett az Al-Ni klaszterek Al-Ce klaszterekre 
cserélésével láthatóvá válik Tg, amit az -Al primér kristályosodása követ (sok „intersticiális” 
Al atomok), 
• végül, ha minden „intersticiális” helyet Al atom foglal el Tg akkor sem lesz látható, ha 
csak Al-Ce klaszterekbl áll rendszer, mivel az Al atomok gócpontjai lesznek az -Al 
heterogén, primér kristályosodásának, olyan effektussal bírva, ami elnyomja az 
üvegátalakulást. 
 
2.3.2. Elektronegativitás és kristályosodás 
Amorf Al-R-Ni-Co ötvözetek esetén Louzguine és Inoue azt találta, hogy a túlhtött 
folyadék tartomány szélessége arányos az R atomok elektronegativitásával. Azt a 
következtetést vonták le, hogy minél kisebb az alkotó elemek elektronegativitásának 
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különbsége, vagyis minél inkább fémes jellegek az atomi kötések annál szélesebb a túlhtött 
folyadék tartomány és annál kisebb a vegyületfázisok keletkezésének valószínsége. 
[Louzguine2006a]. Ma és munkatársai az elektronegativitás és az üvegképzés közötti 
kapcsolat feltárásának érdekében bevezették az elektronegativitások különbségébl adódó 











ahol xi a Pauling-féle elektronegtivitás, Ci az i-dik komponens koncentrációja. Az 2.8. ábrán 
az amorf Al-Ni-Ce rendszer túlhtött folyadék tartományának szélessége (Tx) látható a x 
paraméter függvényében. Az ábra segítségével definiálható xkrit érték, ami alatt Tx nullát, 
felette véges értéket vesz fel. Hasonlóan a korábbiakhoz a x paraméter is jól illeszthet a 
kristályosodás típusához. Amennyiben tehát x<xkrit a fémüveg nanokristályos, xxkrit 
esetében nanoüveges és x>xkrit pedig üveges módon kristályosodik. 
2.8. ábra: A Tx túlhtött folyadék tartomány szélessége a x paraméter függvényében az  
Al-Ni-Ce rendszerekben, [Ma2008] alapján. 
 
Összevetve a  és a x kritériumokat kiderül, hogy a x kritérium valamivel 
pontosabban határozza meg azokat a tartományokat, ahol az üvegképzés a leginkább kedvez 
(ld. 2.9.ábra). Már a 2.2. alfejezetben utaltunk rá, hogy az LM atomok d elektronjainak 
hibridizációja az Al atomok s vagy p elektronjaival az atomok méretének kísérletileg is 
kimutatható változásához vezet [Guo2001, Saksl2006]. Ez a bizonytalanság a  paraméterben 
is jelentkezik, aminek következtében bizonyos esetekre a továbbiakban nem, vagy csak 
módosításokkal alkalmazható. Ezzel szemben az elektronegativitás nem csupán az elemek 
kémiai természetétl függ, hanem mint azt Politzer kimutatta az atomi méretektl is 
[Politzer2006]. Ezek alapján az elektronegativitásra vonatkozó feltétel valamivel több 
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információt rejt, mint a pusztán topológiai  kritérium, ezért elrejelzései pontosabbak 
[Ma2008]. 
2.9. ábra: A  és x kritérium összehasonlítása az Al-Ce-Ni rendszerben, [Ma2008] alapján. 
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3. Kísérleti módszerek 
 
 A következ fejezetben azokat a kísérleti módszereket mutatjuk be, amelyeket a 
doktori munka során alkalmaztunk. Ismertetjük a fémüvegek elállításának módját, majd az 
általunk használt intenzív képlékenyalakító technológiákat. A minták szerkezetét és 
tulajdonságait diffrakciós, mikroszkópos, kalorimetriás és mechanikai mérésekkel vizsgáltuk. 
A fejezet végén összefoglaljuk az értekezésben tárgyalt minták összetételét, eredetét és 
megmunkálásának fbb paramétereit.  
 
3.1. A minták elállítása 
3.1.1. Az amorf minták elállítása 
 Az amorf ötvözetek elállításának egyik legelterjedtebb módszere az ún. forgódobos 
gyorshtés. A módszer alkalmazása során nagy tisztaságú fémeket egy kvarccsben indukciós 
módon olvasztanak meg, majd néhány száz mbar nyomással egy gyorsan forgó hthet 
rézkorong palástjára lnek. Az eljárással akár 104-106 K/s htési sebesség is elérhet 
[Cahn1983], amellyel 5-10 mm széles, 10-200 m vastag amorf szalagok állíthatóak el (ld. 
3.1. ábra). 
 
3.1. ábra: Egy forgódobos gyorsht berendezés vázlatos felépítése. 
 
 A gyorshtéses eljárással sokféle rendszerben és sokféle összetétel esetén sikerült 
amorf ötvözeteket elállítani, ugyanakkor a gyors htési sebesség behatárolja az ilyen 
módszerrel elállítható minták geometriai paramétereit. Az így elkészíthet szalagok vagy 
vékony lemezek a gyakorlati alkalmazások számára sokszor nem megfelelek. A 
fémüvegekben rejl rendkívüli mechanikai tulajdonságok (ld. 1.8.1. alfejezet) jó 
kihasználásának az egyik alapfeltétele tehát, hogy az ilyen anyagokat tömbi méretben is el 
tudjunk állítani. A probléma megoldásának a kulcsa a htési sebességben rejlik. A 3.2. ábra 
foglalja össze, hogy különböz amorf rendszerek esetén az elérhet maximális vastagság 
(tmax) hogyan függ attól a kritikus htési sebességtl (Rc), amivel a kristályos fázis kialakulása 
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még elkerülhet (ld. 1.7.1 alfejezetben ismertetett TTT diagramm). Jól látható, hogy a htési 
sebesség csökkenésével az elállítható minták geometriai mérete is n [Inoue2000b]. 
 
3.2. ábra: A kritikus htési sebesség és az elérhet maximális mintavastagság 
közötti összefüggés különböz ötvözetekre [Inoue2000b]. 
 
 Az 1990-es évek elejére sikerült olyan tömbi amorf fémüvegeket elállítani, 
amelyeknek a htési igénye bizonyos esetekben az 1 K/s-ot sem haladta meg [Peker1993]. 
Alapjában véve kétféle olyan módszer terjedt el, amivel ez a htési sebesség elérhet. Els 
lépésben mindkét esetben meg kell olvasztani a kristályos mintát, ami történhet indukciós 
módszerrel vagy ívolvasztással, majd az így kapott olvadékot egy jól htött réz öntformába 
kell juttatni. Az utóbbi lépés valamilyen inert gázzal (pl. Ar) elidézett nyomáskülönbséggel 
(ld. 3.3.(a) ábra) vagy egy dugattyúval, mechanikus úton valósítható meg. Az eljárás ~1 cm 
átmérj tömbi, általában rúd alakú mintákat eredményez (ld. 3.3.(b) ábra). 
 
3.3. ábra: Tömbi fémüveg elállításának vázlatos rajza, valamint réz öntformában lév 
amorf mintákról készített felvételek, [Groza2007] alapján. 
 
3.1.2. Képlékenyalakító technológiák 
Jól ismert, hogy alacsony hmérsékleten a kristályos anyagok hengerlése, vagy 
dróthúzása során fellép plasztikus deformációk a mikroszerkezet jelents finomodását 
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eredményezhetik, miáltal egyensúlyi állapotuktól távolabbi szerkezet alakul ki [Valiev2000]. 
A deformáció során a hosszútávú rend leromlik, ami bizonyos ötvözetek esetében akár 
amorfizációhoz is vezethet, ugyanakkor a deformáció következtében megnövekedett atomi 
mobilitás az egyensúlyi állapot visszaállítására is alkalmas (hasonlóan, mint az 1.2. 
alfejezetben). A mechanikai deformáció tehát fázisátalakulást eredményezhet, aminek 
végeredményét a fenti két folyamat egyensúlya határozza meg [Jiang2006b]. 
Az SPD [Severe Plastic Deformation~intenzív képlékeny alakváltozás] technikák 
alkalmazása során alacsony hmérsékleten olyan mérték deformációk lépnek fel az 
anyagban, amelyek nagyszög nemegyensúlyi szemcsehatárokat hoznak létre, és a 
szemcseméret drasztikus csökkenését eredményezik. Így alkalmasak arra, hogy tömbi 
nanokristályos szerkezeteket alakítsanak ki különböz anyagokban. A kialakuló szerkezetek 
függenek az alkalmazott technikától, az anyag kezdeti állapotától és összetételétl. A 
gyakorlatban leginkább elterjedt SPD technikák az 1960-as évektl alkalmazott rlési 
eljárások (vibrációs, planetáris malmokban), továbbá az 1980-as évek elejétl használt 
egytengely könyöksajtolás [Equal-Channel Angular Pressing (ECAP)] és nagynyomású 
csavarás [High pressure torsion (HPT)]. A következ pontokban az általunk is alkalmazott 
HPT és golyósrlés során fellép effektusokról lesz szó, valamint ezen módszerek 
megértéséhez szükséges ismereteket foglaljuk össze. 
 
3.1.2.1. Nagynyomású csavarás 
Az 1980 évek elején születtek meg az els olyan mérések, amelyek a nagy plasztikus 
deformáció hatására bekövetkez fázisátalakulásokkal foglalkoztak. A nagy képlékeny 
deformációs módszerek közül az egyik legegyszerbb az ún. nagynyomású csavarás 
[Smirnova1985]. A nagynyomású csavarás alkalmazásakor a nagy nyírási deformáció és 
nyomás (5-15 GPa) hatása kombinálódik. A nagy nyomás megakadályozza a repedések 
kialakulását és terjedést a mintában, így hatalmas képlékeny alakváltozás érhet el rideg és 
nagy keménység anyagokban is. A módszer használatával tömbi kristályos anyagokban 
jelents szemcsefinomodás, st többkomponens, vagy intermetallikus ötvözetekben 
túltelített szilárdoldatok [Tcherdyntsev2004, Sauvage2005], rendezetlen [Korznikov2001, 
Rentenberger2004] vagy amorf szerkezet [Senkov1998, Waitz2004, Révész2006] 
nemegyensúlyi fázisok is létrehozhatóak. 
A módszer alkalmazása során a korong alakú minta két üll közé kerül (ld. 3.4. ábra), 
a nagy nyírási deformáció az alsó üll forgatásával és a fels fixen tarásával valósul meg. 
Emellett ebben a geometriában a forgatási irány periódikus változtatásával akár fárasztási 
kísérletek is végezhetk. Az állandó forgatási sebességhez szükséges forgatónyomaték a 
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deformáció közben jól mérhet, st bizonyos esetekben a minta ftése vagy htése is 
megoldható. A sugár függvényében változó deformáció egyszeren felírható: 
  N3Df 6! !  
ahol L a minta vastagsága, N pedig a fordulatok száma. 
 
3.4. ábra: Indukciós ftéssel ellátott HPT berendezés vázlatos rajza, és a róla készített fotó 
(Erich Schmid Istitute, Leoben). 
 
 Hafok és Pippan kísérletileg is igazolta, hogy az üllk elfordulása nyírási deformációt 
hoz létre a mintában [Hafok2007]. Egy korongot a forgatási tengelytl bizonyos távolságban 
kettévágtak, majd a vágási felületre fókuszált ionsugárral egy rácsot alakítottak ki. A rács a 
nagynyomású csavarás során a nyírás deformációnak megfelelen torzult (ld. 3.5. ábra). 
3.5. ábra: A nyírási deformáció nyomai HPT korongba „gravírozott” rácson, [Hafok2007]. 
 
3.1.2.2. Golyósrlés 
A 3.6. ábra szerint a rázómalomban egy kemény acélgolyó perselynek, vagy két 
acélgolyó egymásnak ütközik, eközben nagy erhatást gyakorolnak a köztük lév 
porkeverékre. Az rlés hatására a porkeverék részecskéi kilapulnak, összetöredeznek és 
összeforrnak [Suryanarayana2001]. 
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3.6. ábra: A porkeverék és a golyók ütközése, az rlés során. 
 
 Az rlés els szakaszában az egyes részecskék összeforrnak, ezért kezdetben a 
kiindulónál nagyobb méret részecskék kaphatóak. További rlést követen a részecskék 
felkeményednek, törékennyé válnak, összetöredeznek. A folyamat addig tart, amíg kialakul 
egy dinamikus egyensúly, vagyis az idegység alatt bekövetkez fragmentáció és 
összeforradás megegyezvé válik. Az így nyert részecskék optimális esetben egyenl 
mértékben tartalmazzák az összes kiinduló összetevt, mégpedig a kiindulási keverék 
arányában. 
A gyakorlatban többféle rlési eljárást különböztetünk meg. A mechanikai rlés 
[Mechanical Milling (MM)] esetében egykomponens keverékeket, vagyis tiszta fémeket, 
intermetallikus fázisokat, vagy gyakran sztöchiometrikus összetétel porokat rölnek. A 
végeredmény a kiindulásival megegyez összetétel homogén minta. 
Mechanikai ötvözés [Mechanical Alloying (MA)] során adott összetétel porokból 
álló keveréket rlnek össze, ennek eredményeként a különböz kiindulási fémek vagy 
vegyületek keverékébl homogén ötvözet kapható. A homogenizáció érdekében az egyes 
komponensek reagálnak egymással. Nagy negatív keveredési entalpia esetén szilárdfázisú 
reakció léphet fel, ami sok esetben nemegyensúlyi szerkezetek létrejöttét eredményezheti. A 
kialakuló szerkezet több paramétertl függ, ezek közül a legfontosabbak: 
 
• ^rlés intenzitása 
• ^rlési id 
• ^rl golyó anyaga 
• A persely kitöltöttségi aránya 
• Porkeverék és rl golyó tömegének aránya 
• ^rlés atmoszférája 
 
Az rlés során a nagy deformációk hatására az anyagban számos kristályhiba 
halmozódik fel: diszlokációk, vakanciák, rétegzdési hibák, amivel együtt megn a 
szemcsehatárok száma is. A kristályhibák jelenléte az atomi mobilitás megemelkedésével jár 
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együtt, ami a diffúzió megnövekedését eredményezi. Megn a diffúziós hossz, így a 
hmérséklet már kismérték változására bekövetkezhet a különböz összetevk ötvözdése, 
anélkül, hogy belépnénk a magasabb hmérsékletek tartományába. 
 
3.2. Vizsgálati módszerek 
3.2.1. Röntgendiffrakció 
Kristályrácsban az atomok távolsága tipikusan néhány Å, az ebbe a nagyságrendbe es 
elektromágneses hullámok diffrakciója a kristályrácsra jellemz interferenciaképet nyújt. A 
röntgensugak hullámhossza éppen ebbe a nagyságrendbe esik. A kristályra úgy tekintünk, 
hogy azokban az atomok egymástól d távolságra lév párhuzamos síkokban helyezkednek el, 
amelyek a röntgensugarakat, mint tükörsíkok verik vissza. Konstruktív interferencia akkor 
alakul ki, ha a szomszédos síkokról visszavert nyalábok közötti fáziskülönbség 2D egész 
számú többszöröse, vagy másként az útkülönbség a hullámhossz egész számú többszöröse. 
Ezek alapján, a _ szög alatt bees röntgennyaláb és egymástól d távolságra lév síkok esetén 
a Bragg-feltétel: 
N.1gL_  L]6!N!  
ahol  a röntgensugárzás hullámhossza, n egész szám (n=1 esetén kapjuk vissza a kinematikus 
elméletet, többszörös szórás nélkül). A röntgendiffrakciós csúcsok intenzitása mellett a 
csúcsok szélessége is fontos információt tartalmaz. Segítségével meghatározható a 
koherensen szóró tartományok mérete, ami kristályos esetben az egyes szemcséknek 
feleltethet meg. A gyakorlatban az egyik általánosan elterjedt módja a szemcseméret 
kiszámításának az alábbi Scherrer-formula [Klug1974]: 
H-_! K*AF
B=['-_ ,%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%(5*5*+ 
ahol B(2_) a 2_ helyen lév Bragg-csúcs félértékszélessége, S pedig a szemcseméret. 
 
3.2.1.1. Pordiffraktometria (-2 geometria) 
Pordiffrakcióról akkor beszélünk, amikor a besugárzott térfogatban nagyszámú, 
véletlen orientációjú kristályszemcse helyezkedik el. Ennek köszönheten a diffrakciós mérés 
eredményeként kapott difraktogramm intenzitáseloszlása a minta forgatásakor nem változik. 
A 3.7. ábrán egy pordiffraktométer sematikus felépítése látható. Méréseinkben 
forrásként (F) réz anódos röntgencsövet használtunk. A röntgencsbl kilép divergens 
nyalábot kollimáljuk, ezt szolgálják például az ún. Soller-rések. Monokromátorok (M) és 
szrk (SZ) biztosítják, hogy a röntgenspektrumból csak a kívánt hullámhosszú sugárzást 
válasszuk ki, továbbá alkalmazásukkal a rugalmatlan szórásból származó effektusokat is 
kiküszöbölhetjük. 
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3.7. ábra: A pordiffraktométer vázlatos felépítése. F-röntgen forrás, SZ-szr, SR-Soller-rés, 
S-minta, R1, R2, R3-rések, M-monokromátor, D-detektor. 
 
A mérés során a minta (S) és a detektor (D) közös tengely körül forog, úgy, hogy 
mialatt a minta _ szöget fordul, addig a detektor 2_ szöget tesz meg, ezt az elrendezést 
nevezik _-2_ geometriának. Az elrendezésnek köszönheten mindig csak a minta felületével 
párhuzamos rácssíkokról kapunk beütéseket. Mivel a pormintában homogén módon minden 
lehetséges orientáció elfordul a felülettel párhuzamosan, ezért az összes reflexió megjelenik 
a diffraktogrammon. Az amorf minták homogén jellegébl következik, hogy a módszer 
alkalmas a szükséges vizsgálatok elvégzésére. 
A méréseink során az ELTE Anyagfizikai Tanszékének Philips X’Pert 
röntgenberendezését használtuk. A 2_ szögben szórt röntgenfotonokat proporcionális 
számláló gyjtötte össze. A mérést és adatgyjtést számítógép végezte, az adatokat egy olyan 
fájlba mentette, amely a mérés pozíciójának függvényében a mért beütésszámot tartalmazta. 
 
3.2.1.2. Forgóanódos röntgendiffraktométer 
Kisméret minták esetén a hagyományos Cu anódos röntgencsövek már nem 
biztosítanak elég intenzitást a megfelel minség röntgendiffraktogrammok elállításához. A 
röntgencs anódját forgatva elérhet, hogy az elektronok nem mindig ugyanarra a helyre 
csapódnak be, aminek segítségével a kijöv röntgennyaláb intenzitása nagyjából a tízszeresére 
növelhet. Méréseinkben réz anódós Nonius FR 591 Ge monokromátorral (M) felszerelt 
berendezést használtunk 45 kV-os és 80 mA-os beállítás mellett. 
A mintáról Bragg-reflexiókat szenved röntgen-fotonokat a 3.8. ábrán látható 
geometriai elrendezésében a mintától 33 cm sugarú kör húrján elhelyezett 25x10 cm2-es IP 
[Image-Plate]-n gyjtöttük be. A méréseket képfeldolgozó szoftverek és az azokon 
végrehajtott korrekciók segítségével dolgoztuk fel (FUJI BAS MS2025). 
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3.8. ábra: A forgóanódos rötgenforrással elvégzett röntgendiffrakciós mérések elrendezése. 
 
3.2.1.3. Guinier geometria 
Az ún. Guiner-kamrában transzmisszióban mérhet röntgendiffrakció por vagy vékony 
szalag (~50 m) alakú mintákon. Ebben a geometriában a diffrakciós csúcsokat és a teljes 
spektrumot szimultán mérjük, így a mérési id a reflexiós geometriához képest akár tized 
vagy század részére is csökkenthet. A Guinier-kamra másik elnye, hogy olyan speciális 
monokromátort használ, ami K1 és K2 sugárzásokhoz tartozó diffrakciókat a detektoron egy 
pontba képezi le. A 3.9. ábrán az általunk használt Guinier-kamrát ábrázolja. 
A kamra egy henger alakú test, aminek a hengerpalástján helyezkedik el az IP 
detektor. Legyen  egy diffraktáló síksereg, a direkt nyaláb, ami a monokromátorról (M) 
érkezik a mintára (S) az L0 pontban a találja el az IP-t. A diffraktált nyaláb a kristálysíkhoz 
képest _ szöggel (_=SM=SL) térül el és az L pontban éri az IP-t. 
 
3.9. ábra: Guinier geometria a nevezetes sugármenetekkel. 
M 
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Egyszeren belátható, hogy =2_. Egy IP kiolvasása után a diffrakciós csúcsok 
pozícióit a távolság függvényében a direkt nyalábhoz viszonyítva mértük le. Esetünkben az 
LL0 ívelemhez tartozó 2_ érték az alábbiak szerint számítható át: f  f`  N  N h N_&16!4!  
N_  f  fN` 6!i!  
ahol R a Guinier kamra sugara. A 3.10. ábrán egy kiolvasott IP és az abból nyert diffrakciós 
spektrum látható. 
 
















3.10. ábra: Al2O3 pormintáról készített, kiolvasott és kiintegrált IP. 
 
A Guiner-kamrában, olyan kisméret mintákról is készíthet 1-2 óra alatt jó minség 
diffrakció, amelyekrl a standard reflexiós geometriában csak nagy nehézségek árán nyerhet 
hasonló információ. A 3.11. ábrán egy ilyen 50-70 m-re vékonyított és mintatartóra preparált 
kb. 2x2 mm-es minta látható. 
 
3.11. ábra: Guinier kamrába helyezhet minta és mintatartó. 
 
3.2.1.4. Röntgendiffrakció szinkrotronnál (ESRF) 
 Röntgensugárzást gyorsuló töltéssel is létre lehet hozni. Ezt használják fel a 
szinkrotronokban is, ahol az elektronokat vagy pozitronokat 6-8 GeV energiával közel 
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fénysebességre gyorsítják. A nagysebesség töltött részecskéket mágnesek segítségével kör 
alakú pályára állítják, ahol a részecske akkor sugároz, amikor a mozgásának az iránya 
megváltozik. Az újabb generációs szinkrotronokban wigglerekben és undulatorokban 
(speciális elrendezett mágnesekbl álló egységek, amik periódikusan változó mozgásra 
kényszerítik a töltött részecskét) nyerik a diffrakcióhoz szükséges röntgenfononokat. Az ilyen 
forrás impulzus üzemmódban is használható, a röntgensugárzás síkban polarizált, intenzitása 
nagy, az energiája (hullámhossza) könnyen hangolható és a nyaláb divergenciája kicsi és igen 
kis (kisebb, mint 1 m×1 m) 1tartományba fókuszálható. 
 
 
3.12. ábra: az ESRF és Grenoble. 
 
Szinkrotronos méréseket a grenoble-i ESRF (European Synchrotron Radiation 
Facility) ID-11-es beamline-nál végeztük 90 keV-es monokromatizált röntgenfotonokkal. A 
mintákat transzmisszióban mértük 10 m×10 m-os nyalábméret mellett. A minta-detektor 
távolságot polikristályos LaB6-val kalibráltuk. A szórt röntgenfotonokat kétdimenziós CCD 
detektor (Brueker) detektálta. Az így nyert diffraktogrammokat a Fit-2D nev programmal 
értékeltük ki [Hammersley1994]. 
 
3.2.2. Pásztázó elektronmikroszkóp 
Az elektronnyaláb kis területre fókuszálva pásztázza a minta felületét, ezzel 
szinkronban a katódsugárcs elektronnyalábja pedig a képernyt. Az elektron és az anyag 
kölcsönhatásának a termékei lehetnek: elreszórt elektronok, rugalmatlanul szóródó 
elektronok, rugalmasan szóródó elektronok, szekunder elektronok, visszaszórt elektronok, 
röntgensugárzás és Auger-elektronok (ld. 3.13. ábra). 
Képalkotásra ezek közül leggyakrabban a visszaszórt és szekunder elektronok vagy a 
röntgensugárzás használatos. A kisenergiás szekunder elektronokkal kontrasztos topografikus 
felvételek készíthetek, ezzel szemben a nagyenergiás visszaszórt elektronok intenzitása a 
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szóróatom rendszámára érzékeny, aminek segítségével az egymás melletti, de különböz 
összetétel tartományok különböztethetek meg könnyen. Az elektron-anyag kölcsönhatásból 
származó sugárzás karakterisztikus a mintát alkotó elemekre, így egy energiadiszperzív 
detektor segítségével akár kvantitatív összetételelemzés is végezhet. Adott, karakterisztikus 
röntgensugárzással vezérelve a képalkotást a minta valamely területérl elemtérkép 
készíthet. 
 
3.13. ábra: Elektron-anyag kölcsönhatás típusai. 
 
Az eljárás elnye, hogy a leképezésben nincsenek optikai elemek, a nagyítás csupán 
geometriai elvek alapján történik és a kapott jelek elektronikusan jól kezelhetek. A 
felbontképességet gyakorlatilag az elektronnyaláb átmérje határozza meg (1-2 nm). 
Méréseinkben a Budapesti Mszaki Egyetemen található Philips XL 30 típusú pásztázó 
elektronmikroszkópot használtuk. 
 
3.2.3. Transzmissziós elektronmikroszkóp 
Az elektronmikroszkóp mködési elve azonos az optikai mikroszkópéval. A 
leképezést elektronhullámokkal történik és a fókuszálást elektromágneses lencsék végzik. 
Maga a mikroszkóp egy differenciált vákuumrendszer, amelynek különböz részein 
különböz mérték vákuumot lehet létrehozni. A 3.14. ábrán látható egy elektronmikroszkóp 
vázlatos rajza. 
Az elektronforrás (katód) szerepét egy elektronágyú tölti be, ez a legegyszerbb 
esetben egy V alakú wolframhuzal, ami negatív nagyfeszültségre van kötve az anódhoz képest 
(200 kV-300 kV). Az elektronforrást körülvev Wehnelt-henger a katódhoz képest negatív 
feszültség (100-500 V) és a kilép elektronokat fókuszálja. A kondenzorrendszer feladata a 
minta megvilágítása nagy fényerej, koherens és axiális elektronsugarakkal. A mikroszkóp 
szempontjából az objektív lencse (OL) feloldóképessége a dönt, hiszen a többi lencsének 
már csak az OL által elállított képet kell tovább nagyítania. 
Az elektronmikroszkópban két különböz leképezési módot különböztetünk meg. Ha a 
vetítrendszer az objektívlencse képsíkját képezi le mikroszkópos, ha a hátsó fókuszsíkját 
diffrakciós leképezésrl beszélünk. A két leképezés esetén a megvilágítórendszer, a tárgy és 
 
64 3. Kísérleti módszerek                                                                                                                          l 
az objektívlencse beállítása változatlan marad, csak a vetítrendszer optikai elemei mködnek 
másként. Párhuzamos nyalábbal történ megvilágítás esetén az OL a minta egy pontja által 
szórt sugarakat egy pontba gyjti össze a képsíkban, ezzel valós képet állít el. Ezt a képet a 
vetítrendszerrel a képernyre vetítve kapható a mikroszkópos kép. Ugyanekkor a minta által 
különböz irányokba párhuzamosan szórt elektronokat az OL a hátsó fókuszsíkjában gyjti 
össze. Az így kapott intezitás-eloszlás a diffrakciós kép, diffrakciós üzemmódban a 
vetítrendszer ezt képezi le a képernyre. 
 
3.14. ábra: Transzmissziós elektronmikroszkóp vázlatos felépítése. 
 
Az objektív blende segítségével az OL hátsó fókuszsíkjában kiválasztható, hogy mely 
sugarak vegyenek részt a képalkotásban. Ha csak a központi nyalábot engedjük át világos, 
míg ha egy szórt nyalábot engedünk át sötét látóter képrl beszélünk. Az els esetben az 
adott helyrl kiszórt elektronok miatt, az ersen szóró tárgyrészletek sötétek lesznek. Sötét 
látótérben az adott irányba szóró objektumok lesznek világosak, a többi rész pedig sötét. A 
tárgyban lév lyuk világos látótérben fényes, sötét látóter leképezés esetén fekete, innen a 
leképezési módok elnevezése. Az OL képsíkjában lév blende képe a tárgy képével együtt 
élesen jelenik meg a képernyn. Lehetvé válik a tárgy egy kiválasztott részének leképezése 
úgy, hogy a többi helyrl származó sugarak nem jutnak át a blendén. Diffrakciós üzemmódba 
váltva, az elektronok még mindig csak a kiválasztott területrl érik el az ernyt. Így a 
diffrakciós kép csak a kijelölt területre jellemz, ezt a leképezési módot nevezik határolt 
terület diffrakciónak (SAED) [Radnóczi1994]. 
A TEM-felvételek elkészítéséhez az ELTE Anyagfizikai Tanszékének JEOL 2010 FX 
típusú 200 kV-os elektronmikroszkópot használtuk. A nagyfelbontású elektronmikroszkópos 
felvételeket pedig az MTA-MFA 300 kV-on mköd JEOL 3010 berendezésén készítettük. 
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3.2.4. Kalorimetria 
Szilárd testekben lejátszódó fázisátalakulás vizsgálatára, és az átalakulást jellemz 
paraméterek meghatározására optimális eszköz az ún. dinamikus kaloriméter. A mérés során a 
két mintatartóban elhelyezett mérend illetve referenciaminta hmérséklete lineárisan n az 
id függvényében. A mérend mintában bekövetkez helnyeléssel vagy hleadással járó 
folyamatok a referenciamintához képest különbségi jelet eredményeznek, így az els esetben 
pozitív csúcsot, utóbbiban negatív csúcsot kapunk, a csúcsok alatti terület az átalakulásra 
jellemz tömegegységre es entalpiaváltozásnak feleltethet meg. 
Két különböz típusú dinamikus kalorimétert különböztetnek meg. A két módszer a 
hmérsékletvezérl rendszer visszacsatolásának módjában tér el egymástól. Az ún. DTA 
[Differential Temperature Analizer] esetében a kimen jel a mérend és referenciaminta 
hmérsékletkülönbségével arányos, ebbl származtatható a ftéshez szükséges 
teljesítménykülönbség. A DSC [Differential Scanning Calorimeter]-ben a kimen jel 
közvetlenül a ftéshez szükséges teljesítmény különbséggel arányos. 
A követezkben röviden ismertetjük a DSC mködését. A mérberendezésben 
kétkörös visszacsatoló rendszer található, ez szabályozza a ftést biztosító két kályha 
hmérsékletét. A mérend és referenciaminta platinából készült mintatartóban helyezkedik el, 
a hmérsékletüket egy-egy ellenállás hmér méri. A visszacsatoló rendszer úgy mködik, 
hogy az els kör a két kályha ftteljesítményének átlagát szabályozza, mégpedig a 
programhmérsékletnek megfelelen úgy, hogy a minta hmérsékletét mér 
ellenálláshmérk átlaghmérséklete a beállítható ftési sebességgel lineárisan változzon. A 
másik visszacsatoló kör a két hmér hmérsékletének különbségével arányos  
teljesítménnyel az átlagteljesítményhez képest pozitív illetve negatív irányba eltolja a kályhák 
ftteljesítményét, így a két minta közti hmérsékletkülönbség csökken. Ezt a negatív 
visszacsatolással megvalósuló eljárást teljesítménykompenzációnak [power compensation] 
nevezik, ami azt eredményezi, hogy a hmérséklet és teljesítménykülönbség egymással 
arányos lesz. Irreverzibilis átalakulások vizsgálatakor két egymás utáni felftés különbségébl 
kapjuk meg a csak irreverzibilisre vonatkozó információkat. A második felftés adja az ún. 
alapvonalat, amely az egész berendezés tulajdonságairól, illetve a minták hveszteségérl ad 
számot. 
A DSC ún. modulált üzemmódban a hkapacitás pontos mérésére is alkalmas. Ennek 
elnye, hogy kiküszöbölhet az alapvonal változásából adódó bizonytalanság. A módszer 
lényege, hogy a lineárisan növekv programhmrséklethez egy 0.01 Hz frekvenciájú 1 K 
amplitúdójú modulációt adunk hozzá. Ez a válaszjelen is megmutatkozik, mégpedig a minta 
és a referencia közötti hkapacitáskülönbséggel arányos amplitúdóval. 
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Az értekezésben a termikus méréseiket Perkin Elmer teljesítménykompenzált DSC-
vel, végeztük, ami 350-1000 K hmérséklettartmányban mködik, 0,31-320 K/min ftési 
sebességgel. A mintáinkat Al, Al2O3 illetve grafit mintatartókban helyeztük a platina 
mérfejbe. A berendezés nagy tisztaságú Al és In mintákkal karibláltuk. 
 
3.2.5. Keménységmérés 
A keménységmérés lényegileg abból áll, hogy adott ervel egy jól definiált 
geometriájú (gúla, gömb) kemény (acél, gyémánt) fejet nyomnak a mintába. Az er és az 
ennek hatására kialakuló nyom felületének a hányadosával definiálható a keménység. 
 Méréseinkben az ún. Vickers féle keménységmérést alkalmaztuk. Ennek során az 
alkalmazott nyomófej egy tetragonális gyémántpiramis, amelynek lapjai 136o-os szöget 
zárnak be egymással. A méréseket mélységérzékeny keménységmérvel végeztük, amely 
során a mérfej meghatározott terhelési sebességgel nyomódik a mintába, amíg eléri a 
maximális terhelési értéket, majd jól kontroláltan kiemelkedik a mintából. Eközben detektálja 
a terhelert a mélység függvényében. A módszer elnye, hogy a keménység változása a 
terhelés alatt folyamatosan vizsgálható. 
A Vickers keménység meghatározásakor problémát jelenthet, hogy a Vickers-piramis 
lenyomatának alakja torzulhat, vagy a benyomófej alakja eltérhet az ideális alaktól. Vékony 
rétegek esetén figyelembe kell venni, hogy a lenyomat teljes plasztikus zónája a vizsgálandó 
rétegben legyen. Általában elfogadott, hogy a benyomódási mélység ne haladja meg a minta 
vastagságának 10 %-át. Fontos a minták gondos elkészítése, hogy a felületi hibák nagysága 
elhanyagolható legyen a benyomódási mélységhez képest. A keménységméréseket a fentiek 
szerint az ELTE Anyagfizikai Tanszékén található Shimadzu DUH-202 berendezéssel 
végeztük el. 
 
3.3. Vizsgált minták 
Az általános vizsgálati módszerek ismertetése után a fejezet zárásaként, mintegy az 
értekezés sajátrészének elfutáraként összefoglaljuk a dolgozatban vizsgált minták 
összetételét, elállítását vagy eredetét és megmunkálásuk fbb paramétereit. A könnyebb 
áttekinthetség kedvéért ezeket az adatokat a 3.1. táblázatban tüntetjük fel. A táblázatból 
leolvasható, hogy amorf Al85Ce8Ni5Co2, Al85Y8Ni5Co2 és Al85Gd8Ni5Co2 szalagokat (3-4 mm 
széles, 50 m vastag) gyorshtéses technikával állítottuk el (ld. 3.1.1. alfejezet). A módszer 
alkalmazása során nagy tisztaságú (99,99%) Al, Ce, Y, Gd, Ni és Co fémeket az MTA-
SZFKI-ban egy indukciós kvarccsben olvasztották meg, majd néhány száz mbar nyomással 
egy 39 m/s kerületi sebességgel forgó rézkorong palástjára ltték. Az így nyert teljes 
 
67                                                                                                                           3. Kísérleti módszerek
egészében amorf, nagyjából 10 cm hosszú szalagok rendkívül hajlékonyak és nagymérték 
csavarást is elviseltek mindenféle károsodás nélkül. 
 
Vizsgált minták 
Összetétel Elállítás Képlékenyalakító eljárás 
Al85Y8Ni5Co2 
Gyorshtés 
Forgó rézkorong 39m/s 
MTA-SZFKI 
HPT 




Forgó rézkorong 39m/s 
MTA-SZFKI 
HPT 
6 GPa, N=5, =1 perc 
ISMP, Ufa 
HPT 
6 GPa, N=1, =5 perc 
ESI, Leoben 
HPT 
6 GPa, N=5, =5 perc 
ESI, Leoben 
Golyósrlés 
SPEX 8000 rázómalom, 2 db 1.75 
és 3 mm sugarú golyók 
ELTE, Anyagfizikai Tsz. 
Al85Gd8Ni5Co2 
Gyorshtés 
Forgó rézkorong 39m/s 
MTA-SZFKI 
HPT 
6 GPa, N=5, =5 perc 
ESI, Leoben 
Golyósrlés 
SPEX 8000 rázómalom, 2 db 1.75 
és 3 mm sugarú golyók 
ELTE, Anyagfizikai Tsz. 
Zr44Ti11Cu20Ni10Be25 
Lassú htés 
Liquidmetal Technologies Inc. 
HPT 






8 GPa, N=4, =5 perc 
ESI, Leoben 
3.1. táblázat: Az értekezésben vizsgált minták. 
 
A rendelkezésünkre álló amorf szalagokat az MTA-SZFKI-ban egy attritor 
segítségével kis darabokra vágtuk (ld. 3.15. ábra). A fémüveg forgácsot az Ufában 
(Oroszország) lév ISMP-ben (Institute for Metals Superplasticity Problems), másik részét a 
leobeni (Ausztria) ESI-ben (Erich Schmid Institute) nagynyomású csavarással néhány GPa 
hidrosztatikai nyomás alatt, N teljes fordulattal állították el. Míg az ISMP-ben egy teljes 
körbefordulás ideje =1 perc, addig az ESI-ben =5 perc volt. Fontos megemlíteni, hogy a két 
intézetben két különböz geometriájú HPT berendezés használatos. Az ISMP-ben a 
deformáció közben a minta egy része szabadon kifolyhatott, ezzel szemben az ESI-ben a 
csavarás közben a minta minden oldalról be volt zárva. Ennek megfelelen az els esetben 
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nyitott, a másodikban zárt geometriáról beszélhetünk (ld. 3.16. ábra). Míg a nyitott 
geometriájú berendezés esetén az amorf szalagok különösebb elkészítést nem igényeltek, 
addig a zárt geometriájú berendezés alkalmazása eltt a fémüveg forgácsoz el kellett 
kompaktálni. Így az ISMP-ban L100-150 m vastag és 2R10 mm átmérj korongokat, 
míg ESI-ben 2R8 mm átmérj és L1 mm vastag mintákat kaptunk (ld. 3.16. ábra). 
3.15. ábra: A kiinduló fémüvegforgácsról készített fotó és egy-egy fémüvegforgács optikai 
mikroszkóp alatt látható képe. 
 
 
3.16. ábra: Nyitott és zárt geometriájú HPT berendezések és az elállítható korongok 
keresztmetszetérl és felületérl készített optikai felvételek. 
 
A 3.17.(a) ábrán az elkompaktált minta keresztmetszetérl készített optikai 
mikroszkópos felvétel azt mutatja, hogy ebben az állapotában a minta nagyon porózus, sok 
üreget tartalmaz, st néhol még az egyedi fémüveg szalagdarabkák is megfigyelhetek. Az 
N=1 teljes fordulat után a minták már jelents mértékben kompaktálódtak, jóllehet még 
mindig sok repedést tartalmaztak (ld. 3.17.(b) ábra). A tömörödés foka a sugár függvényében 
is változik, a korong belsejében a szalagdarabok még jól elkülönülnek, míg a széleken szinte 
már teljesen egybefolynak. Az N=5 fordulat esetén a HPT korong néhány repedéstl 
zárt geometria nyitott geometria 
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eltekintve az optikai mikroszkóp alatt homogénnek látszott, nagyobb üregek nem fordultak 
el és a gyorshtött szalag darabjai sem észrevehetek (ld. 3.17.(c) és (d) ábrák). 
 
Elkompaktált Al85Ce8Ni5Co2 amorf szalag 
HPT minta (Al85Ce8Ni5Co2, zárt geometria, ESI) 
N=1, =5 perc 
 
N=5, =5 perc 
 
HPT minta (Al85Y8Ni5Co2, nyitott geometria, ISMP) 
N=5, =1 perc 
 
 
3.17. ábra: A kompaktálás különböz állapotai. 
 
Összefoglalásként megállapítható, hogy bizonyos deformációk felett a nagynyomású 
csavarás alkalmas kompaktálásra. Tömbi, optikai mikroszkópban homogénnek látszó minták 
állíthatóak el olyan rendszerkben is, ahol ez öntési technológiákkal nem valósítható meg. 
 
3.18. ábra: SPEX rázómalom, a tégellyel és a golyókkal. 
 
Az értekezésben tárgyalt amorf Al85Ce8Ni5Co2 és Al85Gd8Ni5Co2 ötvözeteket az ELTE 
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golyósrléssel is deformáltuk. Az rlés során a mintákat rozsdamentes acél tégelyben Ar 
védgáz alatt két 1.75 mm és két 3.5 mm sugarú golyóval különböz ideig röltük. A tégely 
az ábrán látható módon egy rázókarhoz rögzíthet. A rázómalom bekapcsolásával a rázókar a 
tégelyt térbeli nyolcasokat leíró pályára kényszeríti. A rázómozgás során két golyó vagy egy 
golyó és a tégely összeütközésekor a közrefogott porszemcsék intenzív képlékeny 
alakváltozáson esnek keresztül. Mivel a mozgatás amplitúdója (~5 cm) és sebessége nagy 
(~1200 rpm), így a golyók mozgása is gyors (~5 m/s) és a deformáció is nagy. Ezért az ilyen 
típusú rlési eljárást gyakran a nagyenergiás jelzvel illetik [Suryanarayana2004]. 
A doktori értekezésben röviden kitérek két tömbi fémüveg nagynyomású csavarására 
is. Az amorf Zr44Ti11Cu20Ni10Be25 és Zr57Ti5Cu20Al10Ni8 összetétel mintákat a Liquidmetal 
Technologies Inc.-tl vásároltuk, majd felhasználásuk eltt 8 mm átmérj és 1 mm 
vastagságú korongokat szeleteltünk, amiket zárt geometria mellett (ESI) 8 GPa nyomás alatt 
N=2, illetve N=4 fordulattal csavartunk meg. 
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4. Termikus aktiválás és nagynyomású csavarás közben fellép 
kristályosodás összehasonlítása az amorf Al85Y8Ni5Co2 ötvözetben 
[S1] 
 
 A következ fejezetben a nagynyomású csavarással deformált amorf Al85Y8Ni5Co2 
ötvözeten elvégzett röntgendiffrakciós, kalorimetriás és mechanikai mérések eredményeit 
ismertetjük. A HPT során a nyírási deformáció a korongokban helyrl helyre változik ezért az 
egyes fizikai tulajdonságokat a sugár függvényében vizsgáljuk. A deformáció során kapott 
kristályosodás tulajdonságait bizonyos referenciaállapotokhoz mérjük. Mivel mindvégig a 
kristályosodásra fókuszálunk, ezért természetszerleg adódik, hogy a referenciamintáknak az 
amorf ötvözet részben átkristályosított állapotait feletetjük meg. Az összehasonlító vizsgálat 
könnyebb áttekinthetségének érdekében bevezetésként röviden ismertetjük az amorf minta 
átkristályosodásának lépéseit. 
 
4.1. ábra: Az amorf Al85Y8Ni5Co2 ötvözeten 20 K/min ftési sebességgel mért DSC görbe, 
[Révész2004a] alapján. 
 
A 4.1. ábrán az amorf Al85Y8Ni5Co2 ötvözet 20 K/min ftési sebességgel mért DSC 
görbéjén tisztán látható az üvegátalakulásnak megfelel endoterm folyamat (Tg=538 K), 
amelyet három exoterm kristályosodási csúcs követ (Tx1, Tx2, Tx3), az egyes átalakulásokhoz 
tartozó entalpiaváltozás rendre: H1=45±5 J/g, H2=43±4 J/g és H3=45±5 J/g. 
 Az amorf Al8Y8Ni5Co2 ötvözet három lépésbl álló átkristályosodását az irodalomban 
már részletesen megvizsgálták [Révész2004a, Yang2004]. Lineáris felftés során a 
kristályosodás els lépcsjét (Tx1) a nanokristályos, primér -Al kiválása jelenti. A második 
szakaszban az fcc-Al-nak megfelel Bragg-csúcsok intenzívebbé és keskenyebbé válnak, ami 
a kristályos csírák növekedésére utal. Emellett új diffrakciós csúcsok is megjelennek, amik 
20 K/min 
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egy eddig nem dokumentált fázis jelenlétére utalnak (Tx2). Magasabb hmérsékleteken az 
átalakulást záró lépésben kialakul a végs szerkezet, amit az -Al, Al3Y (romboéderes), 
Al9Co2 (monoklin), Al3Ni (ortorombos) és az ismeretlen fázis keveréke alkot (Tx3). 











































4.2. ábra: Az amorf Al85Y8Ni5Co2 szalag és az 580 K, 630 K és 820 K-ig történ lineáris 
felftést követ röntgendiffrakció eredményei, [Révész2004a] alapján. 
 
4.1. Deformációfügg fizikai tulajdonságok 
 Az amorf Al85Y8Ni5Co2 ötvözet felaprítása után a nagynyomású csavarást egy nyitott 
geometriájú berendezésen 6 GPa-on, N=5 teljes fordulattal =1 perc csavarási periódusid 
mellett végezték el (ld. 3.3. alfejezet). Az eljárás közel korong alakú, ~1 cm átmérj és 
~100 m vastag mintákat eredményezett (ld. 4.3. ábra). Az egyes tulajdonságok 
deformációfüggésének megállapításához a korongokat a középpontjuktól kifelé haladva 
három koncentrikus tartományra osztottuk, amiket a továbbiakban rendre A, B és C 
szektorokként jelölünk (ld. 4.3.ábra). 
 A 4.4.(a) ábrán egy a HPT korong C szektoráról szinkrotronnál (ESRF) 
transzmisszióban, kétdimenziós detektorral felvett tipikus röntgendiffrakciós diagramm 
látszik. A megfelel felvételek direkt röntgennyaláb körüli kiintegrálásával kaphatóak az 
 
4.3. ábra: A három koncentrikus tartományra osztott Al85Y8Ni5Co2 HPT korong. 
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amorf szalagra és a deformált korongra vonatkozó egydimenziós diffraktogrammok (4.4.(b) 
ábra). A gyorshtött ötvözeten mért röntgendiffrakción szembetn a széles haló, ami tipikus 
a hosszútávú renddel nem rendelkez amorf szerkezetek anyagokra. A bels tartomány (A 
szektor) diffrakciós képén a HPT nem okoz jelents változást, ezzel szemben a B szektorban a 
haló nagyobb szögek irányába es oldalán (q~3.2Å-1) megjelenik egy váll, míg a leginkább 
deformált régióban (C szektor) kristályos fázisra jellemez diffrakciós csúcsok tnnek fel. A 
C szektorban jelentkez diffrakciós csúcsok egyértelmen az fcc-Al szerkezetnek megfelel 
Bragg-csúcsokkal azonosíthatóak. 
 
4.4. ábra: Szinkrotronnál felvett tipikus kétdimenziós röntgendiffraktogramm (a), az amorf 
Al85Y8Ni5Co2 ötvözeten és a HPT korong különböz szektorain mért eredmények (b). 
 


















4.5. ábra: Al85Y8Ni5Co2 HPT korong egy átmérje mentén mért röntgendiffraktogrammok. A 
mellékábrán a (220) Bragg-csúcsok integrális intenzitás látható a hely függvényében. 
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A szinkrotronos diffrakciós vizsgálatoknál egy mintán 300 m-enként végeztünk a 
HPT korong átmérje méréseket, így a hely függvényében a diffrakciós felvételek 
halmazához jutottunk. A HPT korong különböz területein mért diffraktogrammokból az 
amorf minta diffrakcióját kivonva, a hely függvényében követhetjük nyomon a 
kristályosodást. A 4.5. ábra az fcc-Al (220) Bragg-csúcsának változását tünteti fel a korong 
közepétl a pereme felé haladva. Az ábra szerint a korong közepétl kifelé haladva 2.5-3 mm-
ig nincs kimutatható diffrakciós csúcs, majd a megjelen Bragg-csúcs intenzitása monoton n 
a korong pereméig. 
 A vizsgálatokat kaloriméteres mérésekkel egészítettük ki, ezek a mérések ugyanis a 
röntgendiffrakcióval szemben már nagyon kisfokú szerkezeti változások jelenlétére is 
érzékenyek. A részletes termikus analízis különbséget mutat az amorf szalag és a deformált 
minták között. A 4.6. ábrán szemléltetjük a 20 K/min ftési sebességgel mért megfelel DSC 
görbéket (amorf szalag, A, B és C szektorok). 











































4.6. ábra: Amorf Al85Y8Ni5Co2 ötvözeten és a HPT korong különböz szektorain 20K/min 
ftési sebességgel mért DSC görbék. Tx1, Tx2, Tx3 az exoterm átalakulási csúcsokat jelöli. 
 
 Habár a HPT korongok lineáris felftése során mérhet Htot=H1+H2+H3 teljes 
entalpiaváltozás nem tér el jelentsen az amorf szalagon kapott értékektl (ld. 4.7. ábra), 
ennek ellenére a DSC görbék finomszerkezete kisebb-nagyobb mértékben megváltozik. Az 
amorf szalaghoz hasonlóan (ld. 4.1. ábra) az A szektorhoz tartozó felftésen szintén 
megkülönböztethet az üvegátalakulási tartomány, viszont a Tx1 csúcs intenzitása már 
jelentsen lecsökken. Minél inkább befelé haladtunk a korongon, annál kevésbé detektálható 
Tx1. Az amorf szalag és a HPT korong három szektorának termikus stabilitásának 
jellemzéséhez az exoterm csúcsok aktiválási energiáját Kissinger analízissel határozhatjuk 
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meg [Kissinger1957] (4.1. táblázat). Észrevehet, hogy a HPT korong esetében nagyobb 
aktivációs energiákat kaphatóak, ami a nagyobb termikus stabilitás jele. A táblázatból 
számszerleg is kiolvasható, hogy a deformáció növekedésével H1 értéke milyen módon 
csökken, továbbá látható, hogy H2 kismértékben n, míg H3 értéke közel konstans marad. 
 
 amorf A szektor B szektor C szektor 
Tx1 (K) 562.3 571.3 575.4 – 
Tx2 (K) 605.3 606.6 607.2 605.0 
Tx3 (K) 669.3 669.0 669.0 666.4 
H1 (J/g) 45.2 27.3 7.1 1.2 
H2 (J/g) 42.8 41.6 57.6 54 
H3 (J/g) 44.8 43.1 46 42.8 
Htot (J/g) 132.8 112 110.7 98.0 
Q1 (eV) 3.6 4.8 – – 
Q2 (eV) 3.5 5.3 6.7 5.6 
Q3 (eV) 1.3 2.8 3.1 2.6 
f (%) 0 22 26 37 
 
4.1. táblázat: Az amorf Al85Y8Ni5Co2 ötvözetre és a HPT korongra jellemz karakterisztikus 
hmérsékletek (Tx1, Tx2, Tx3), átalakulási entalpiák (H1, H2, H3), aktivációs energiák (Q1, 



















4.7. ábra: Entalpiaváltozás a HPT korong sugara mentén. 
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 A sugárfügg tulajdonságok vizsgálatának zárásaként megmértük a HPT korongok 
mikrokeménységét. A méréseket egy kettévágott Al85Y8Ni5Co2 HPT korong keresztmetszetén 
az átmér mentén végeztük el. Az egyes mérési pontok a 4.8. ábrán látható módon 40 μm-es 
távolságonként követték egymást; így a minta mechanikai tulajdonságairól helyrl helyre 




4.8. ábra: Mikrokeménységmérés vázlatos rajza. 
 Az amorf Al85Y8Ni5Co2 szalagon és a deformált HPT korongon mért keménység 
értékek helyfüggését a 4.9. ábrán tüntetjük fel. Jól látható, hogy a minta keménysége 
meghaladja az amorf szalagét (HVamorf=220±10, az itt kapott eredmények szórását vettük 
irányadónak a többi mérési pontban is), Az eredményeket optikai mikroszkópos képpel 
kiegészítve (ld. 3.19. ábra) megállapítható, hogy a nagynyomású csavarással az amorf 
szalaghoz képest egy tömör, tömbi és keményebb mintadarabot sikerült elállítani. 
 























4.9. ábra: Keménység az Al8Y8Ni5Co2 HPT korong átmérje mentén. 
40 m 
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4.2. Termikus aktiválással és deformációval keltett kristályosodás 
összehasonlítása 
 A HPT korongok DSC mérésein és kiemelten azok finomszerkezetén, a 
röntgendiffrakciós eredményekhez hasonlóan egyértelm sugárfüggés figyelhet meg. Annak 
érdekében, hogy a deformáció keltette kristályosodás jellegére fényt derítsünk, az eddigi 
eredményeket izoterm hkezelésekkel elállított referenciamintákkal is összehasonlítjuk. Az 
összehasonlító vizsgálat ugyanis lehetséget ad a deformáció és a termikus aktiválással keltett 
kristályosodás közötti hasonlóságok, illetve különbségek feltárására. 
 A lineáris felftések és izoterm hkezelések (Tann=540.5 K és tann=5, 8, 10, 12, 14, 16, 
18 és 20 perc) nyújtják azokat a referenciaállapotokat, amivel a HPT deformáció során nyert 
eredményeinket a következkben összehasonlítjuk. Az amorf szalag lineáris felftése során és 
a HPT után megjelen els fázis, az -Al mindkét esetben megegyezik (ld. 4.2. és 4.4. ábra). 
A deformációt követen a Tx1 csúcs intenzitása már a legkevésbé deformált tartományban is 
jelentsen lecsökken. A deformáció növekedésével az átalakulási csúcs tovább fogy, viszont a 
változás mértéke redukálódik. Az A és B szektorokban detektált entalpiaváltozás ellenére a 
röntgendiffrakció csak a C szektorban jelez kristályosodást. A kevésbé deformált részekben a 
képlékeny alakváltozás okozta szerkezetváltozás mértéke röntgendiffrakció alkalmazása 
esetén nem éri el a kimutathatóság határát. Mindez arra utal, hogy szerkezetváltozás a 
rövidtávú rend változásában vagy a nagyon kicsi kristályok (<2 nm) megjelenésében merül ki. 
 Louzguine megmutatta, hogy izoterm hkezelések hatására az amorf Al85Y8Ni5Co2 
ötvözet eltéren kristályosodik Tg alatt és Tg felett [Louzguine2002a]. Míg Tg alatt az -Al 
fázis a metastabil kristályos fázissal együtt jelenik meg, addig Tg felett az átkristályosodás 
csak az -Al primér kiválásával kezddik. Yang és mtsa.-i különböz folyamatokat 
azonosítottak be az amorf Al85Y8Ni5Co2 szalag Tg alatti, tann=30 perces hkezelése során 
[Yang2004]. A Tann=413-503 K izoterm hkezelések hatására csak az amorf szerkezet 
relaxációját figyelték meg, amit kissé magasabb, Tann=513-533 K hmérsékleteken az 
elektronmikroszkóppal és kisszög röntgenszórással már detektálható nanokristályok 
megjelenése követett. Annak ellenére, hogy a kristályosodási termékek eltértek az így 
hkezelt ötvözet és a HPT minták DSC görbéi között hasonlóságok figyelhetek meg. 
Mindvégig Tg alatt maradva, a hkezelési hmérséklet növelésével a Tx1 DSC csúcs pozíciója 
felfelé tolódott, Tx2 változása elhanyagolható volt és Tx3 kismértékben csökkent (4.10.(b) ábra 
[Yang2004] mérései alapján). A HPT korong középpontjából a pereme felé haladva, a 
deformáció növekedésével a DSC csúcsok pozíciói ugyanezekbe az irányokba mozdulnak el 
(ld. 4.10.(a) ábra). A deformált és hkezelt minták termikus stabilitásának hasonlósága arra 
utal, hogy a deformáció és a hkezelési hmérsékletek között megfeleltetés létesíthet. 
 






























4.10. ábra: Tg alatti hkezelések és HPT deformáció összehasonlítása, a DSC csúcsok 
elmozdulása a deformáció (a) és Tann függvényében (b), [Yang2004] alapján. 
 
 A további vizsgálataink arra irányulnak, hogy valóban létezhet-e ilyen megfeleltetés 
és, ha igen az mikor egyértelm, illetve milyen hmérsékleti tartományokban áll fenn. A Tg 
feletti hkezelések és a HPT deformáció során kapott kristályosodási termékek hasonlósága 
(mindkét esetben a primér -Al kiválás) látszólag megersítik a fenti elképzeléseket. Az 
amorf Al8Y8Ni5Co2 ötvözeten elvégzett, Tg-t csupán 2.5 K-nel meghaladó Tann=540.5 K-en 
különböz ideig tartó (tann=5-20 perc) izoterm hkezeléseket követ DSC felftések 
eredményeit a 4.11. ábrán közöljük. A mérések alapján megállapítható, hogy Tann 
hmérsékleten a tann hkezelési id növelésével a Tx1 és Tx2 DSC csúcsok intenzitása 
szimultán csökken és az alacsonyabb hmérsékletek felé tolódnak, hasonlóan a Tx3 csúcshoz 
(4.12.(b) ábra). Ezzel szemben a HPT korong DSC görbéibl nyert eredményeket a hkezelés 
eredményei mellé állítva (ld. 4.12.(a) ábra) kiderül, hogy azokban a deformáció növelésével 
Tx1 n, míg Tx3 kis mértékben csökken. 
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Megfigyelhet, hogy a Tg feletti hkezelés idtartamának növelésével a Tx1, Tx2 és Tx3 
pozíciói, valamint a megfelel H1 és H2 entalpiaváltozások a deformációhoz képest eltér 
módon viselkednek. A hasonló kristályosodási termékek ellenére a két eljárás eltér termikus 
viselkedés és stabilitású állapotokat hoz létre. 
 A Tg feletti inkozisztencia az átalakult kristályos hányad vizsgálatával is bemutatható. 
Mivel az átalakulások során H3 értéke közel állandó ezért az átalakult kristályos f hányadot, 
mind a hkezelések, mind a képlékeny alakváltozás után az alábbi módon közelítethetjük: 
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ahol Hi
amorf (i=1, 2) az amorf szalag els és második exoterm DSC csúcsa alatti terület, míg 
Hi
* a megfelel entalpiaváltozás az izoterm hkezelés vagy a képlékeny alakváltozás után. 
Az f átalakulási hányad a hkezelési id függvényeként a klasszikus JMA kinetikát követi 
(4.12.(d) ábra). A 4.1. egyenlet alapján a HPT korong különböz szektoraira is 
meghatározható az f mennyiség, ami a C szektorban éri el a maximális 37%-os értékét (ld. 
4.1. táblázat és 4.12.c ábra). A hkezelés és a deformáció során nyert eredményeket egymás 
mellé helyezve a két folyamatot összehasonlítható. 
4.12. ábra: DSC csúcsok pozícióinak (a) és területeinek (b) változása a deformáció és az 
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 A 4.12. ábráról leolvasható, hogy a HPT deformációnak (B szektor) az 
átkristályosodott térfogat hányada alapján egy Tann=540.5 K-en tann=10-12 percig tartó 
hkezelés feleltethet meg. Egy ilyen hkezelés hatására a DSC csúcsoknak a 4.12.(b) 
ábrának megfelelen tolódnak el. A várt eltolódásokhoz a deformáció semmilyen értéke sem 
rendelhet hozzá (ld. 4.12.(a) ábra), a kör nem zárható, vagyis a deformáció termikus 
stabilitásra gyakorolt hatása nem váltható ki egy Tg feletti izoterm hkezeléssel. 
 A következ fejezetekben a fentiek figyelembe vételével hasonló összetétel 
fémüvegekben vizsgáljuk, hogy a deformáció és a különböz hkezelések, milyen mértékben 
feleltethetek meg egymásnak, illetve melyek azok a paraméterek, amelyek intenzív 




 Az amorf Al85Y8Ni5Co2 ötvözet izoterm hkezelésekkel és nagynyomású csavarással 
elállított állapotainak termikus stabilitása és szerkezete között hasonlóságok fedezhetek fel. 
A HPT korong tulajdonságaival összehasonlítva, a Tg alatti hkezelések után a termikus 
stabilitás hasonló, viszont a kristályosodási termékek különbözek, ezzel szemben a Tg feletti 
hmérsékleteken a szerkezet hasonló és a termikus stabilitás különböz. Ez a ketts, 
komplementer viselkedés arra utal, hogy a deformáció és hmérséklet közötti megfeleltetés 
ilyen egyszer formában nem lehetséges. A HPT korong magán hordozza a Tg alatti és feletti 
hkezelések sajátosságait is, egyetlen hkezelési hmérséklettel a deformált minták nem 
jellemezhetek. Az amorf fázis az intenzív képlékeny alakváltozás során a termikus 
aktiválásétól eltér módon rendezdhet, st a kristályok nukleációja és növekedése akár 
jelentsen különbözhet is.  
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5. Fázisszelekció intenzív képlékeny alakváltozás közben az amorf 
Al85Ce5Ni5Co2 ötvözetben [S2],[S3],[S4],[S5] 
 
A 4. fejezetben a termikus aktiválás és a deformáció keltette kristályosodás 
összehasonlítása közben felmerül kérdések arra inspiráltak bennünket, hogy a képlékeny 
alakváltozás közben fellép kristályosodást több oldalról is megvizsgáljuk. Mint azt az 1.7. 
alfejezetben bemutattuk a fémüvegek átkristályosodása két lépésre bontható. Az els lépésben 
az egyes kristályos fázisok nukleálódnak, míg a másodikban a már nukleálódott csírák 
növekednek. A következ fejezetben mindkét folyamatot külön vizsgáljuk a nagynyomású 
csavarással deformált amorf Al85Ce8Ni5Co2 ötvözetben, amelyben deformáció hatására 
kristályok jelennek meg. E kristályosodási termékeket és szekvenciákat izoterm 
hkezelésekkel és golyósrléssel elállított mintákkal hasonlítjuk össze. Rámutatunk arra, 
hogy a HPT eljárás közben a nagy hidrosztatikai nyomásnak lényeges szerepe lehet bizonyos 
fázisok preferenciájában. Ezt követen megvizsgáljuk, hogy a nukleáción túl a növekedési 
szakaszban milyen eltérések fedezhetek fel a különböz fázisok között. Felhasználva, hogy 
az amorf ötvözetekben az atomi mobilitás szoros kapcsolatban áll a szabadtérfogattal egy a 
szabadtérfogat diffúzióján alapuló modell megalkotásával járulunk hozzá a kristályok 
növekedési tulajdonságának megértéséhez. 
5.1. ábra: Amorf Al85Ce8Ni5Co2 ötvözeten 40 K/min ftési sebességgel mért DSC görbéje, 
[Révész2002] alapján. 
 
A fentiek részletes tárgyalása eltt vizsgáljuk meg az amorf Al8Ce8Ni5Co2 ötvözet 
átkristályosodásának egyes lépéseit. Az 5.1. ábrán közölt DSC mérésen tisztán látható az 
üvegátalakulási hmérséklet (Tg=555 K), amelyet egy endoterm járulék és két exoterm 
40 K/min 
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kristályosodási csúcs követ (Tx1, Tx2) (a kristályosodás során a teljes entalpiaváltozás 
Htot=128±6 J/g). Az ábrán feltüntetjük a Tann=530-565 K izoterm hkezelési 
hmérsékleteket is, a továbbiakban az izoterm hkezelésekre gyakran a HT rövidítéssel 
hivatkozunk. Az 5.2 ábrán feltüntetett röntgendiffrakciós eredmények alapján az átalakulás 
Tx1 lépcsjében egyidejleg jelenik meg az -Al, Al3Ce és a metastabil φ fázis, majd a Tx2 
kristályosodási lépcsben átalakulnak az -Al, Al11Ce3 (ortorombos), Al9Co2 (monoklin) és 
Al3Ni (ortorombos) fázisok stabil, kristályos keverékébe [Révész2002, Révész2004b]. 
 
5.2. ábra: Amorf Al85Ce8Ni5Co2 ötvözet és a 590 K és 680 K-ig történ lineáris felftést 
követ röntgendiffrakció eredményei, [Révész2002] alapján. 
 
5.1. Amorf Al85Ce8Ni5Co2 ötvözet izoterm hkezelése 
Az amorf Al85Ce8Ni5Co2 ötvözet lineáris felftések során nyert kristályosodási 
szekvenciáit izoterm hkezelések (HT) kristályosodási lépéseivel hasonlítjuk össze. A 
tann=30 perces izoterm hkezeléseket az üvegátalakulási hmérséklet (Tg) közvetlen 
környezetében és alatta a Tann=530 K-565 K tartományban végeztük el (ld. 5.1. ábra). 
Az 5.3. ábrán látható röntgendiffrakciós felvételeken a hkezelések során fellép 
fontos szerkezeti változások követhetek nyomon. Az üvegátalakulási hmérséklet alatti 
hkezelések (Tann=530 K-545 K) után az -Al és egy olyan φ metastabil fázis Bragg-csúcsai 
tnnek fel, amelynek az összetétele az amorf mátrixéhoz esik közel [Battezzati1994, 
Rizzi2001]. Magasabb hmérsékleteken (Tann=545 K felett) megjelenik az Al3Ce hexagonális 
fázis. Hasonló viselkedés figyelhet meg más alumínium alapú fémüvegekben is (például 
Al90Sm10, Al91Nd9, Al90Sm8Ni2, Al91Ce9), amelyekben az alacsony hmérséklet hkezelések 
köbös szerkezet, metastabil kristályos fázisok kiválását eredményezik (ld. 1.5. alfejezet). A 
mérésekben kapott φ fázis Bragg-csúcsai is egy a=0.87 nm rácsállandójú köbös szerkezetnek 
megfelelen indexelhetek be. Az üvegátalakulási hmérséklet közelében (Tann=550 K felett) 
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a φ és Al3Ce fázisok fokozatosan átalakulnak a stabilabb ortorombos Al11Ce3, monoklin 
Al9Co2 és ortorombos Al3Ni fázisok keverékbe. 
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5.3. ábra: Amorf Al85Ce8Ni5Co2 ötvözetrl és a különböz Tann hmérsékleteken tann=30 
percig hkezelt mintákról (HT) készített röntgendiffrakciós felvételek. 
 
 Az 5.4. ábra az izoterm hkezeléseknek az amorf szalag termikus stabilitására 
gyakorolt hatását összegzi. Megfigyelhet, hogy az alacsony hmérséklet hkezeléseket 
(Tann=530 K, 535 K, 540 K) követ lineáris DSC felftések és a gyorshtött ötvözethez 
tartozó görbe között minimális az eltérés. Ezzel szemben a magas hmérsékleti hkezelések 
jelents változásokat váltanak ki az exoterm csúcsok alakjában. A Tann=545 K-es hkezelés 
csak a Tx1 DSC csúcsra van hatással, Tann növekedésével a Tx1 csúcs intenzitása monoton 
csökken, mígnem Tann=550 K-en teljesen el nem tnik. Érdekes módon Tann=540 K és 
Tann=547.5 K-t követ lineáris felftésekben egy új, magas hmérsékleti exoterm csúcs (Tx3) 
jelenik meg. A Tx3 DSC csúcs intenzitása fokozatosan növekszik és Tann=545 K esetén éri el 
maximális értékét. Ezt követen elkezdett csökkeni, majd Tann=565 K-en végzett hkezelés 
után teljesen eltnik. Az egyes hkezeléseket követ átkristályosodás közben mérhet Htot 
teljes entalpiaváltozását az 5.4.(b) ábrán tüntettük fel. A Htot értékében egészen Tann=535 K-
ig nem történik jelentsebb változás, az észrevehet csökkenés csak efelett a hmérséklet 
felett kezddik meg. A csökkenés monoton, csupán a Tx3 megjelenésével összhangban egy 
hmérséklet (Tann=542.5 K) szkebb környezete nem illeszkedik a behúzott görbére. A Tx3 
DSC csúcshoz tartozó szerkezeti átalakulások felderítéséhez az elzetesen Tann=545 K-en 
hkezelt mintán lineáris felftéseket végeztünk a Ton=630 K és Te=700 K hmérsékletekig. 
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Az így kapott állapotokról készített röntgendiffrakciós mérések azt mutatják, hogy az els 
lépésben Ton=630 K hmérsékleten az -Al, Al3Ce és φ fázisok mellett az All1Ce3 fázis is 
felbukkan, majd a befejez lépésben, Te hmérsékleten, az Al3Ce és φ fázisok átalakulnak a 
stabilabb Al11Ce3, Al9Co2 és Al3Ni fázisok keverékébe (ld. 5.5. ábra). 




























































5.4. ábra: Amorf Al85Ce8Ni5Co2 ötvözeten és különböz Tann hmérsékleteken hkezelt 
mintákon mért DSC görbék (a), a megfelel Htot entalpiaváltozással együtt (b). 
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5.2. Amorf Al85Ce5Ni5Co2 ötvözet nagynyomású csavarása 
Az 5.6. és 5.7. ábrák foglalják össze a nagynyomású csavarással 6 GPa-on, N=5 
fordulattal, =1 perc periódusidvel deformált amorf Al85Ce8Ni5Co2 ötvözetben 
bekövetkezett szerkezeti változásokat. A HPT korong leginkább deformált tartományról (C 
szektor) készített nagyfelbontású elektronmikroszkópos felvételen az amorf háttérbe ágyazott 
5-10 nm nagyságú kristályos régiók különböztethetek meg (5.6.(a) ábra). Az 5.6.(b) ábrán a 
kijelölt tartomány felnagyított képe látható, kiegészítve a szrt megfeleljével, amelyen az 
egymással párhuzamos vonalak a kristályos síkoknak felelnek meg. A felvételrl készített 
FFT kép a kristályos kiválások fcc szerkezetére utal (ld. 5.6.(c) ábra). A 5.6.(b) ábráról 
meghatározott rácssíktávolság d(111)=2.385±0.004 Å, ami 2%-kal nagyobb, mint az fcc-Al 
esetében ismert d(111)=2.338 Å érték. Az eltérés lehetséges oka, hogy a kiválások olyan 
szilárdoldatos kristályok, amelyek az Al atomokon kívül egyéb oldott atomot is tartalmaznak. 
 
5.6. ábra: A HPT korong legjobban deformált tartományáról készített nagyfelbontású 
elektronmikroszkópos felvétel (a). A négyzettel kijelölt terület Fourier szrést követen (b) 
és a megfelel FFT kép (c). 
  
 A kiinduló gyorshtött ötvözetrl és a HPT korong legkevésbé deformált 
tartományáról (A szektor) készített röntgendiffrakciós felvételek egyaránt az amorf 
szerkezetre jellemz széles halót mutatják (5.7. ábra). A korong szélei felé haladva, a 
deformáció növekedésével a HRTEM felvétellel összhangban megjelennek az fcc-Al Bragg-
csúcsai. A Bragg-csúcsok intenzitásának növekedése a kiváló nanokristályok térfogati 
hányadának növekedését jelezi a sugár és a deformáció függvényében. 
 Az amorf ötvözetnek és az egyes szektoroknak megfelel lineáris felftések során 
mért DSC görbék az 5.8.(a) ábrán láthatóak. A bels, kisebb deformációnak kitett 
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tartományokhoz tarozó DSC görbék három jól elkülönült exoterm csúcsot fednek fel (Tx1, Tx2, 
Tx3). Ezzel szemben a C szektor esetén az alacsony hmérsékleti Tx1 csúcs hiányzik, csak a 
Tx2 és Tx3 csúcsok figyelhetek meg. A HPT korong szektorainak felftése során mérhet 
Htot teljes entalpiaváltozás csak kis mértékben tér el az amorf minta teljes átkristályosodása 
során kapott értéktl. A sugár függvényében a deformáció növelésével Htot-nak kismérték, 
monoton csökkenése detektálható (5.8.(b) ábra). 





















5.7. ábra: Amorf Al85Ce8Ni5Co2 ötvözerl és a HPT korong különböz tartományairól 
készített röntgendiffrakciós felvételek. 
 





































































5.8. ábra: Amorf Al85Ce8Ni5Co2 ötvözeten és a HPT korong különböz tartományaihoz 
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 A deformált minták magas hmérsékleti viselkedését vizsgálva a HPT korong 
C szektorán lineáris felftéseket végeztünk a Ton=592 K, Tp=612 K, Te2=618 K és Te3=660 K 
hmérsékletekig (a feltntetett hmérsékleteket az 5.8.(a) ábrán jelöltük meg). Az egyes 
állapotokról készített röntgendiffrakciós felvételek arról adnak számot, hogy az els lépésben 
a Ton hmérsékletig felftött minta esetében az fcc-Al csúcsok csekély növekedésétl 
eltekintve lényeges változás nem következik be (5.9. ábra). Ezt követen az amorf mátrix Tp 
felett elkezd szétesni, amit több, kristályos fázis megjelenéséhez köthet Bragg-csúcs jelez. 
Magasabb hmérsékleteken, a Te2 és Te3 állapotokban már csak a legstabilabb fázisok 
azonosíthatóak (-Al, Al11Ce3, Al9Co2 és Al3Ni). A két állapot között a különbség csak a 
diffrakciós csúcsok szélességében jelentkezik, ami azt jelenti, hogy a Tx3 DSC csúcs során 
már csak szemcsenövekedés és durvulás történik. 








































5.9. ábra: A HPT korong C szektorának átkristályosításának egyes állapotaihoz tartozó 
röntgendiffrakciós felvételek. 
 
5.3. Amorf Al85Ce5Ni5Co2 ötvözet golyósrlése 
A nagynyomású csavarást más deformációs módszerekkel is összehasonlítottuk, ezért 
az összeaprított Al85Ce8Ni5Co2 amorf szalag egy részét nagyenergiás golyósrlésnek tettük ki 
(a golyósrlésre az angol ball milling kifejezés alapján a BM rövidítéssel hivatkozunk). Az 
rlési idt széles tartományban tBM=60 s és tBM=1200 s között változtattuk. Rövid rlési id 
alkalmazásakor (tBM=225 s) a megfelel röntgendiffrakciós felvételek nem jeleznek lényeges 
szerkezetváltozást (5.10. ábra), csak az amorf szerkezetre jellemz széles haló figyelhet meg. 
Az rlési idt tBM=340 s-ra növelve megjelennek a halón az els, Al11Ce3 fázisnak 
tulajdonítható Bragg-csúcsok. A tBM=450 s-ig tartó rlés után az Al11Ce3 fázis mellett a 
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kisebb intenzitású fcc-Al Bragg-csúcsai is feltnnek. Az rlési id további növelésével a haló 
intenzitása fokozatosan csökken és elérve a tBM=600 s-ot elbomlik az -Al, Al11Ce3 és Al9Co2 
kristályos fázisok keverékére. Ezt követen észrevehet változás már nem következik be. 
































5.10. ábra: Amorf Al85Ce8Ni5Co2 ötvözerl és a különböz tBM rlési ideig rölt mintákról 
készített röntgendiffrakciós felvételek. 
 
 Az amorf ötvözet DSC görbéjéhez képest az rölt minták lineáris felftésein lényeges 
változás egészen tBM=750 s-ig nem vethet észre (ld. 5.11.(a) ábra). Elérve a tBM=800 s rlési 
idt a Tx1 és Tx2 DSC csúcsok intenzitása lecsökken, végül tBM=900 s-os mintán már csak a 
Tx1 csúcs detektálható, aminek a csúcsmaximuma fokozatosan az alacsonyabb hmérsékletek 
felé tolódik. Az 5.11.(b) ábra még jobban szemlélteti a DSC csúcsok intenzitásának hirtelen 
változását, ahol tBM=750 s és tBM=800 s között szembetn a Htot értékében bekövetkez, 
szinte átmenet nélküli leugrás. Megjegyezzük, hogy ez az idtartomány egybeesik azokkal az 
rlési idkkel, amelyek alkalmazása során a kapott minta már teljesen porszervé válik. A 
kiinduló állapothoz képest ez drasztikus változást jelent, hiszen az rlés kezdetén jelenlév 
kisméret amorf szalagok teljes mértékben elvesztik integritásukat, a kialakult porkeverékben 
az egyedi szalagdarabokra utaló jelek megsznnek. 
 A tBM=1200 s-ig rölt minta Tx1 DSC csúcsához tartozó szerkezeti átalakulás 
felderítéséhez Te=650 K-ig tartó lineáris felftést végeztünk. Az így nyert mintáról készített 
röntgendiffrakciós felvétel azt mutatja, hogy a Tx1 átalakulás közben már lényeges szerkezeti 
változás nem következik be, csupán a létrejött szerkezet relaxálódik, illetve a Bragg-csúcsok 
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keskenyedése alapján a kristályos fázisok (-Al, Al11Ce3, Al9Co2, Al3Ni) növekednek (ld. 
5.12. ábra). 





















































5.11. ábra: Amorf Al85Ce8Ni5Co2 ötvözen és a különböz tBM ideig rölt mintákon elvégzett 
DSC mérések eredményei (a), a megfelel entalpiaváltozással együtt (b). 
 























5.12. ábra: A tBM=1200 s-ig rölt minta Tx1 DSC csúcsához tartozó szerkezeti átalakulások. 
  
5.4. A mérési eredmények összefoglalása 
 A mérési eredmények összegzéseként és a könnyebb átláthatóság érdekében az amorf 
Al85Ce8Ni5Co2 ötvözet átkristályosításának különböz lépéseit egy sematikus diagramon 
foglaljuk össze (5.13. ábra). A különböz eljárásokkal (lineáris felftés, HPT korong C 
szektora, HT: Tann=545 K, BM: tBM=1200 s) elállítható metastabil állapotokat a hozzájuk 

















































































5.13. ábra: Amorf Al85Ce8Ni5Co2 ötvözet átkristályosításának különböz lépései különböz 
technológiák alkalmazása mellett. 
 
 Mint azt az 5.2. ábrán láttuk a gyorshtött ötvözet két lépésben (Tx1, Tx2), egy 
metastabil állapoton keresztül kristályosodik át. Izoterm hkezelések alkalmazásával (HT) 
egy új magas hmérsékleti Tx3 csúcs jelenik meg (ld. 5.4. ábra), ami egy újabb 
átkristályosodási sémát eredményez. Az 5.13. ábrán jól látszik, hogy a HPT eljárás egy nagy 
entalpiatartamú állapotot hoz létre, ami két lépésben (Tx2, Tx3) a φ fázis megjelenése nélkül 
kristályosodik (ld. 5.9. ábra). A golyósrölés (BM) szintén a termikus aktiválástól eltér 
kristályosodáshoz vezet, olyan módon, hogy a metastabil fázisok (φ, Al3Ce) megkerülésével a 
mintákban rögtön az egyensúlyi fázisok tnnek fel (ld. 5.12. ábra: -Al, Al11Ce3, Al9Co2). 
 
5.5. Kristályosodás az amorf Al85Ce5Ni5Co2 ötvözetben 
A kísérleti eredmények alapján az amorf Al85Ce8Ni5Co2 ötvözet kristályosodása 
izoterm hkezelés, nagynyomású csavarás (HPT) és golyósrlés (BM) hatására az alábbi 
lépésekkel kezddhet (ld. 5.13. ábra): 
 
(I.) Izoterm hkezelés:  amorf W -Al + φ + amorf mátrix 
(II.) HPT:   amorf W -Al + amorf mátrix 
(III.) BM:   amorf W Al11Ce3 + (-Al) + amorf mátrix 
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A kristályosodás folyamata az 1.7.1. alfejezetben tárgyalt módon két egymást követ 
szakaszra bontható, mégpedig a kristályos fázisok nukleációjára és az azt követ növekedésre. 
A nukleációs folyamatokat a kritikus méret kristályos csíra létrejöttéhez szükséges 
nukleációs gát határozza meg, aminek a nagysága a kémiai hajtóertl és a határfelületi 
energiától függ (ld 1.7.1. alfejezet). A kristályos csírák növekedését az atomi átrendezdések 
idskálái jellemzik, amelyek szorosan kötdnek a rendszer kinetikai paramétereihez. A 
következkben részletesen tárgyaljuk, hogy különböz küls kényszerek hatása alatt, hogyan 
módosul a nukleáció és a kristálynövekedés és ezzel összhangban az átkristályosodási 
szekvenciák. 
 
5.5.1. Termikus aktiválás vezérelte kristályosodás értelmezése (diffúziós modell) 
 A nem eutektikus Al-alapú fémüvegekben (Al-Gd, Al-Nd, Al-Ce, ld. 2.1.1. alfejezet) 
magas hmérsékleteken az -Al kristályosodásának termodinamikai hajtóereje kisebb, mint az 
Al-R vegyületfázisoké, viszont értéke n a hmérséklet csökkenésével [Barrico1998, 
Hackenberg2002]. Speciálisan például az Al91Ce9 ötvözet esetén az olvadáspont közelében az 
Al11Ce3 fázishoz nagyobb kémiai hajtóer tarozik, mint az -Al-hoz. Az -Al megjelenésének 
valószínsége a hmérséklet csökkentésével növelhet, hiszen a hozzá tartozó Gm ekkor n, 
miközben az Al11Ce3 fázis esetén csökken (5.14. ábra) [Barrico1998, Palumbo2005]. 
 
5.14. ábra: -Al és Al11Ce3 fázisok termodinamikai hajtóereje (G
m), mint a hmérséklet 
függvénye amorf Al91Ce9 ötvözetben, [Palumbo2005] alapján. 
 
Az 5.3. ábrán látható, hogy még a Tg közvetlen közelében is a φ metastabil fázis 
mellett nem az intermetallikus Al11Ce3 fázis, hanem a kisebb moláris térfogatú -Al jelenik 
meg. A kristályos csírák nukleációja, mint már többször hangsúlyoztuk csak az 
átkristályosodás els lépését jelenti, mivel azt követen a keletkezett kristályos fázisok 
növekedése lényegesen különbözhet, ezért a végeredményként kapott szerkezet nem 
feltétlenül tükrözi a fázis nukleációja során kialakuló preferenciákat. 
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 Az üvegátalakulási hmérséklet felett és közvetlen környezetében az atomi mobilitás 
jelents mértékben megn és a minta egészére nézve homogenizálódik a térben. Az atomi 
mobilitásra jellemz diffúziós állandó aktuális értékét a lokális szabadtérfogat határozza meg, 
ami Doolittle alapján [Doolittle1951]: 
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ahol 1 és D0 adott hmérsékleten vett diffúziós konstans, v* az atomi átrendezdéshez 
szükséges kritikus térfogat ( atomi térfogattal azonos nagyságrend) és vf az egy atomra jutó 
szabadtérfogat. Tg felett a rendszer homogenizálódik és így a rendszer mobilitását nem a 
lokális fluktuációk határozzák meg. Ennek következtében a nukleálódott fázisok növekedését 
is csak az aktuális hmérséklet jellemzi és nem a kiválás során keletkez srség vagy 
szabadtérfogat fluktuációk. A fázisok növekedése között ebben a hmérséklettartományban 
ilyen szempontból nincs különbség. 
 Alacsonyabb hmérsékleteken (T<Tg) a kristályosodásban sokkal fontosabb szerepet 
kapnak a lokális szabadtérfogat fluktuációk vagy a nukleáció során a moláris térfogatban 
kialakuló változások. Ezeken a hmérsékleteken a rendszer lokális paraméterei játsszák a f 
szerepet a fáziskiválasztódás folyamatában, mégpedig két okból. Elsként fontos leszögezni, 
hogy ebben a hmérséklettartományban az atomi mobilitást biztosító szabadtérfogat csak 
térben jól elválasztott kis térfogatokban aktiválható (nyírási sávok) [Yang2006a, Gao2002]. A 
nagy mobilitású régiók perkolációja csak Tg felett, a túlhtött folyadék állapotban következik 
be. Másodjára az 5.1. egyenletbl látszik, hogy a szabadtérfogat kismérték változása jelents 
mobilitásbeli csökkenést vagy növekedést eredményezhet. A szabadtérfogat fluktuációk 
mellett idlegesen feszültség és koncentráció fluktuációk léphetnek fel. A nukleáció 
klasszikus elmélete alapján, ha a fluktuációk mérete meghalad egy kritikus értéket, akkor 
stabil kristályos csírák keletkezhetnek. Alacsony hmérsékleteken az üveg ridegsége (nagy 
viszkozitás) és az üveget alkotó összetevk nagy méretbeli különbsége miatt, a spontán 
koncentrációváltozás olyan bels feszültségekhez vezet (a bels feszültségek 
megfeleltethetek a szabadtérfogat lokális változásainak), amelyeknek relaxálódni kell ahhoz, 
hogy stabil nukleusz képzdhessen. A kristályos csíra keletkezése után rögtön beinduló 
relaxációs folyamatokat kis atomi elmozdulások alkotják, amelyek kinetikáját az 5.1. egyenlet 
írja le. Magas hmérsékleteken, Tg felett, ez a relaxációs folyamat nagyon gyors, így a 
kristályos fázisok növekedésére lényeges hatást nem gyakorol, Tg alatt azonban a 
szabadtérfogat átrendezdése lényegesen lelassul, ami megváltoztatja az egyes fázisok 
növekedési tulajdonságait. 
 A nukleáció során a szabadtérfogat idbeli és térbeli változásának leírására egy 
egyszer modell állítotható fel. Részlegesen átkristályosított amorf Al-Ni-Ce ötvözetben 
térionmikroszkópia segítségével megmutatták, hogy a primér -Al kiválások körül Ce 
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atomokban feldúsult vékony héj alakul ki, miközben a nukleusztól távol az amorf mátrix 
összetétele csak kis mértékben változik [Hono1995]. A kísérleti eredményekhez hasonlóan a 
modellben is feltételezünk egy kicsi kristályos csírát, amit egy olyan gömbhéj vesz körül, ami 
a kristályosodás során kilökdött nehezebb vagy könnyebb elemeket tartalmazza (ld. a 
sematikus 5.15.(a) és (b) ábrákat). Ebben a közelítésben a szabadtérfogat fogalmát 
kiterjesztjük a kristályos fázisokra is, amelynek értékét a rendezett állapotban az amorf 
állapothoz viszonyított, egy atomra jutó térfogatkülönbség határoz meg. Az összetételbeli 
eltéréseknek köszönheten a kristályos nukleusz keletkezése után a csírában és az azt 
körülvev héjban a „szabadtérfogat” lényegesen eltér lehet. A moláris térfogat csíra körüli 
megváltozásától függen a kezdeti állapottól való eltérés lehet pozitív vagy negatív. A fentiek 
alapján a szabadtérfogat térbeli és idbeli fejldésének leírásához egy gömbszimmetrikus 
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 Az (5.3.) egyenletben használt paraméterek értéke D0=2·10
-13 m2/s [Huang2002] és 
a0=0.1 nm. Kezdeti feltételként (t*=0-ban) a mátrixban 	0=0.2, a csírában 	0,c=1.25	0 és a 
héjban 	0,s=0.75	0 értékeket választottunk. Ebben az elsrend közelítésben a teljes térfogat 
nem (Δv=0) csak annak térbeli eloszlása változik.  
A szabadtérfogat (5.3.) egyenlet által leírt fejldését két komplementer esetre 
vizsgáljuk meg, egyik esetben „híg” csírát „sr” héj vesz körül (nagy 	0,c kicsi 	0,s), a 
másikban „sr” csírát „híg” héj borít (kicsi 	0,c nagy 	0,s ld. 5.15.(a) és (b) ábrák). A 
numerikus számolás eredményei azt mutatják, hogy a rendszer mindkét esetben 
homogenizálódott, a „sr” héj felhígul és a „híg” csíra besrsödik úgy, hogy a két 
tartományban a szabadtérfogat a 	0 értékhez tart. Az 5.15.(a) és (b) ábrákat összehasonlítva, 
szembetn, hogy a két esetben a szabadtérfogat nem ugyanúgy relaxálódik. A csíra és a héj 
teljes térfogatára vonatkozó relaxáció jellemzésére szolgál a szabadtérfogat relatív változására 




ami a két esetben a csíra és a héj térfogatára vett integrálással nyerhet (ld. 5.15.(c) és (d) 
ábrák). Az 5.15.(c) ábra azt mutatja, hogy  a csírában csökken és a héjban növekszik, a 
rendszer igyekszik homogenizálódni, egészen addig, amíg t*>6000 esetben a fluktuációk el 
nem tnnek mindkét régióban. A két görbét összeadva megkapjuk a szabadtérfogat nettó 
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változását, ami mindenhol pozitív és t*200 helyen lokális maximumot mutat, ami a 
mátrixból a csíra felé irányuló szabadtérfogat áramot jelent (5.15.(c) ábra). Ezzel szemben a 
komplementer esetben, amikor a kristályos csíra nagyon sr a szabadtérfogat kiáramlása 
dominálja a kinetikát (5.15.(d) ábra). Alacsony hmérsékleteken a szabadtérfogat 
eloszlásának idfejldésében fellép ilyen jelleg aszimmetriát a rendszer mobilitásának ers 
szabadtérfogat függése okozza. A modell szerint a rendszer mobilitását a kristályosodás 
helyére beáramló, vagy onnét kiáramló szabadtérfogat áram határozza meg. Ezek alapján a 
kisebb moláris térfogatú kiválást vizsgálva megállapítható, hogy a beáramló szabadtérfogat 
kell mobilitást biztosíthat a kristály növekedéséhez, míg a nagyobb moláris térfogatú csíra 
esetén a szabadtérfogat kiáramlás lelassítja a további növekedést. Megjegyezzük, hogy 
hosszabb idskálákon a Δv=0 feltételt módosítani kell a hosszútávú diffúzió és a 
szabadtérfogat relaxáció miatt. 
 
5.15. ábra: Kristályosodáskor keletkez kristályos csíra és azt körülölel héj vázlatos rajza a 
szabadtérfogat eloszlásával együtt. A szabadtérfogat idbeli és térbeli fejldése „híg” csíra 
és „sr” héj (a), valamint „sr” csíra „híg” héj esetében (b). A csírára és a héjra 
vonatkozó szabadtérfogat relatív megváltozásának idfüggése (c), (d). 
 
Összefoglalásként megállapíthatjuk, hogy ha a hmérséklet nem haladja meg Tg-t, 
akkor a nukleáció mellett a kinetika szintén fontos szerepet játszik mikroszerkezet 
kialakításában. Az általunk ismertetett modell pontosan a Tg környezetében fellép 
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mobilitásbeli és lokális fluktuációkat írja le. Esetünkben az Al11Ce3 fázis a többi fázishoz 
képest „sr”-nek tekinthet, ezért a modell alapján a relaxációs folyamat akadályozza a 
növekedését, ami összhangban van az amorf Al85Ce8Ni5Co2 ötvözet alacsony hmérsékleti 
hkezelése során kapott kísérleti eredményekkel (ld. 5.3. ábra), ahol a termodinamikailag 
kedvezbb Al11Ce3 fázis helyett az -Al jelenik meg a metastabil fázis mellett. 
 
5.5.2. Deformáció keltette kristályosodás értelmezése (nyomás hatása) 
 Az intenzív képlékeny alakváltozás közben bekövetkez kristályosodást szintén 
kettébonthatjuk a nukleáció és növekedés szakaszára. Elsként a nukleáció szemszögébl 
vizsgáljuk meg, hogy a nyomás változtatásával, hogyan módosulhat a fázisok prefernciája. 
Termodinamikai szempontból ugyanis néhány GPa nyomásnak már lényeges szerepe lehet a 
kristályos fázisok nukleációjában és a teljes átkristályosodásában (ld. 1.9.3. alfejezet). 
Gyakorta megfigyelt, hogy nagy küls nyomás alkalmazása esetén nagy srség, metastabil 
fázisok keletkeznek [Ko2002]. Az amorf Al89La6Ni5 részletes vizsgálata kimutatta, hogy a 
nyomás növelésével az -Al kristályosodási hmérséklete csökken, míg a visszamaradó amorf 
fázis stabilabbá válik és csak magasabb hmérsékleten kristályosodik át [Ye1999b]. Ezek az 
eredmények összhangban vannak a HPT során általunk tapasztaltakkal (ld. 5.7. ábra), 
amelyek szerint a nagy nyomás a primér -Al kristályosodásának kedvez. A továbbiakban a 
célunk, hogy az egyes fázisok nukleációja során a nyomás hatását számszerleg is figyelembe 
vegyük. 
 Homogén nukleációt és gömb alakú kristályos csírákat feltételezve a küls nyomás 
hatását a klasszikus nukleációs elmélet kiterjesztéseként tárgyalhatjuk [Ye1998a]. Az 
egyszerbb számolhatóság érdekében a következkben egy Al-Ce kétalkotós modell ötvözetet 
tekintünk, amelynek az Al/Ce aránya megegyezik az általunk vizsgált ötvözetével. Az 1.9.3. 
alfejezetben tárgyaltaknak megfelelen a Gibbs-féle szabadenergiában bekövetkez változás 
(GN) egy r sugarú, gömb alakú kristályos kiválás keletkezésekor P küls nyomás 









m, Gv és  rendre a kristályos fázis moláris térfogata, a moláris szabadenergia 
különbség és a kristályos és amorf fázis közötti határfelületi energia. A kristályos nukleusz 
keletkezése közben bekövetkez moláris térfogatváltozás Vm, ami az amorf és a kristályos 
fázis moláris térfogatának különbségébl és az amorf mátrix összetételének a 
megváltozásából tevdik össze. Az amorf mátrix összetétele ugyanis a kristályos csíra 
közvetlen közelében lényegesen eltérhet a kezdeti összetételétl, mivel nagyszámú, a 
nukleszból kilökött oldott atomot tartalmazhat. Ennek a tartománynak az összetételét az egyes 
atomok egymáshoz csatolt diffúziós tulajdonságai határozzák meg (-Al primér 
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kristályosodása esetén a nagyméret R atomok feltorlódnak a kiválás felületén). Ezek alapján 
egy adott fázis esetén az r sugarú gömb alakú kristályos csíra keletkezésékor az egy mól 
anyagmennyiséghez tartozó nukleációs gát nagysága [Ye1998a]: 
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ahol NA az Avogadro szám. Adott hmérsékleten a G* nukleációs gát nyomásfüggése 
meghatározható az -Al és Al11Ce3 fázisokra. A számításhoz szükséges a kristályosodás során 
fellép relatív térfogatváltozás (Vm/Va
m=1-4%, ahol Va
m az amorf fázis moláris térfogata), 
valamint a két kristályos fázisra vonatkozó Gm és  adatok hmérsékletfüggése (a megfelel 




m(cm3/mol) (J/m2) Gm(J/mol) 
α-Al 10,7 10 0,058+6,69·10-5T 8110,345-11,034T 




5.1. táblázat: Az amorf és kristályos fázisok moláris térfogata (Va
m, Vx
m). Az -Al és Al11Ce3 
fázisokra vonatkozó Gm és 	 adatok hmérsékletfüggése [Palumbo2005]. 
 
























5.16. ábra: A nukleációs gát nyomásfüggése T=550 K-en. Az -Al keletkezése 
termodinamikai szempontból p~ nyomás felett válik kedvezvé. 
 
Az -Al és Al11Ce3 fázisokra számolt G* görbék (V/Vm
a=-2%) T=550 K-re 
vonatkoztatva az 5.16. ábrán láthatóak. Megállapítható, hogy a két görbe egy p~  értékénél 
metszi egymást, ami azt jelenti, hogy P> p~  esetén az -Al keletkezése kedvezbb 
termodinamikai szempontból (az erre a fázisra vonatkozó nuklációs gát kisebb), míg P< p~  az 
Al11Ce3 fázist preferálja. Adott V
m/Va
m érték esetében a 5.1. táblázat adatainak segítségével 
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p~ tetszleges hmérsékletre kiszámítható, p~ -ot a hmérséklet függvényében ábrázolva egy 
folytonos függvényt kapunk. Különböz Vm/Va
m értékek esetén a T- p~  sík két 
paramétertartományra osztható (ld. 5.17. ábra). Alacsony nyomáson és magas hmérsékleten 
az Al11Ce3 nukleálódik, míg nagy nyomáson és alacsony hmérsékleten az -Al nukleációja 
kedvezbb. 
































 Az 5.17. ábrán az is megfigyelhet, hogy egy adott nyomáshoz (pl. a HPT során 
alkalmazott 6 GPa) társítható egy karakterisztikus hmérséklet, ami felett az Al11Ce3 fázisra 
vonatkozó nukleációs gát kisebb, mint az -Al-ra számolt érték, így efelett termodinamikailag 
már az intermetallikus fázis keletkezése a kedvezbb. A kísérleti eredmények azt mutatják, 
hogy az amorf Al85Ce8Ni5Co2 ötvözetben HPT közben -Al nanokristályok jelennek meg (ld. 
5.6. és 5.7. ábra). Az 5.17. ábra alapján az -Al nukleációjának van egy fels hmérsékleti 
korlátja, ami felett már az intermetallikus fázis nukleációja a valószínbb. Ezek alapján a HPT 
közben fellép maximális hmérsékletemelkedésre is következtethetünk. Mivel a deformáció 
közben a hmérséklet mérése nehézségekbe ütközik, ezért csak az 5.17. ábra segítségével 
adhatunk becslést a hmérsékletviszonyokra. A T- p~  diagramm szerint a hmérséklet a Tg 
környékén veheti fel maximális értékét (5.17. ábra). 
 Annak érdekében, hogy a fenti képbe a golyósrlés során nyert kísérleti eredményeket 
is beillesszük, meg kell becsülnünk a folyamat során kialakuló nyomás és 
hmérsékletviszonyokat. A nagyenergiás golyósrlés nagyon komplex feszültségállapotokat 
eredményezhet a deformáció közben. Maurice és mtsa.-i által kidolgozott modell leírja a 
golyók ütközését és a golyók közé ragadt por deformációját, meghatározza az ütközési idt, 
valamint a lokális nyomást és hmérsékletemelkedést [Maurice1990]. A modell és az 
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ütközések leírása a Hertz-féle kontaktus törvényen alapszik. Egy ütközés során a két golyó 
közé ragadt por deformációját a modell két síklemez között megvalósuló zömítésként veszi 
figyelembe, amely során a maximális valódi deformáció nagysága: 
CJ!RI  ZKZK9`
T- ,%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%i!"!  
ahol h0 a beragadt por kezdeti vastagsága, u az ütköz golyók sebessége (SPEX malomban 
4 m/s) és 2
=1,2510-5 s egy ütközés teljes ideje. Esetünkben h0-t az amorf szalag 
vastagságával közelítjük (10-50 m), amibl a maximális deformációra max=0.25-1.5 adódik. 
A maximális deformációból és a minta y folyásfeszültségbl adiabatikus esetben a maximális 
hmérsékletemelkedés is kifejezhet az alábbiak szerint: 
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ahol Cp(V) az egységnyi térfogatra es fajh. Az Al-alapú fémüvegekre jellemz adatokból 
(y1GPa, Cp2440kJ/(Km
3) [Chen1994]) T-re 100 K és 600 K közé es értékek adódnak. 
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ahol R1 és R2 az összeütköz golyók sugarai (a SPEX malomban elforduló golyók sugarai: 
R1=1.75 mm és R1=3.5 mm, amennyiben egy golyó a tégely falával ütközik a falat, mint 
R1=X mm sugarú gömbként kezeljük). Az ütköz közegek effektív rugalmas állandója 
1/Eeff=1/E+1/Ewall (Al-alapú fémüvegekre E=70 GPa [Zhuang2000], a rozsdamentes acél 
tégelyre Ewall=200 GPa), továbbá max az ütközéskor a két közeg tömegközéppontjának az 
elmozdulása (max10-20m). A megadott értékekbl számolt maximális nyomás 1 GPa és 
2 GPa közé esik. A fenti modell szerint a maximális hmérsékletemelkedés és nyomás széles 
tartományok között változhat, ami az 5.17. ábra alapján azt jeleni, hogy az ütközések során 
kialakuló bonyolult feszültségállapotokban, mint azt az 5.10. ábrán látható röntgendiffrakiós 
felvételek mutatják az -Al és Al11Ce3 fázisok egyaránt nukleálódhatnak. Az amorf 
Al85Ce8Ni5Co2 ötvözet nagynyomású csavarása és golyósrlése közben fellép kristályosodás 
(ld. 5.7. és 5.10. ábrák) és a nyomás figyelembevételével számolt nukleációs modell (ld. 5.17. 
ábra) jól korrelál egymással. Az eredmények azt mutatják, hogy intenzív képlékeny 
alakváltozás közben a kristályos fázisok preferenciája módosulhat a termikus aktiváláséhoz 
képest, ugyanakkor a deformáció közben fellép effektusokat a klasszikus nukleációs 
elméletbe foglalva az egyes fázisok megjelenése értelmezhet. Az 5.17. ábra másodlagos 
információt is hordoz, mégpedig a deformációs módszerek közben elérhet maximális 
hmérsékletekrl. Bizonyos hmérsékletek felett a fázisok preferenciája megváltozik, így 
például az 5.7. ábra tükrében 6 GPa esetében a HPT eljárás közben a hmérséklet maximum a 
Tg környéki értéket vehet fel. 
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5.6. A deformációs sebesség hatása, a növekedés szakasza [S6] 
 A korábbiakban az amorf Al85Ce8Ni5Co2 ötvözetben csak a nyomás kristályosodásra 
kifejtett hatását tárgyaltuk. A következkben a deformációs sebességtl függ változásokra 
fókuszálunk. A mintákat ebben az esetben is nagynyomású csavarással deformáltuk. Három, 
különböz paraméterek mellett elállított korongot vizsgáltunk (ld. 3.3. alfejezet). Az els 
korongon N=5 teljes fordulatot hajtottunk végre =1 perc periódusidvel (5ford@1perc-1). A 
második korongot lassabban, =5 perc periódusidvel deformáltuk, de ugyanúgy N=5 
fordulatot alkalmaztunk (5ford@0.2perc-1), míg az utolsó korongot ugyanilyen periódusidvel 
de csak N=1-szer csavartuk meg (1ford@0.2perc-1). A nyírási deformáció csavarás közben a 
sugár függvényében változik, értéke N teljes körbefordulás és L mintavastagság esetén 
t=2rDN/L. Az egyes fizikai tulajdonságok sugárfüggésének vizsgálatához a HPT korongokat 
két koncentrikus tartományra osztottuk (a továbbiakban ezekre, mint a korong közepére, 
illetve szélére hivatkozunk). 
5.18. ábra: Az amorf szalagon valamint 1ford@0.2perc-1 és 5ford@0.2perc-1 mintákon mért 
keménység. 
  
 A 3.19. ábrán már bemutattuk, hogy a lassabb csavarási sebesség esetén a fordulatok 
számának növelésével a korong alakú minták egyre tömörebbé váltak míg végül a kezdeti 
fémüveg forgácsokat már fel sem lehetett fedezni. Ezzel összhangban a mechanikai 
tulajdonságok is változtak. Az 1ford@0.2perc-1 és 5ford@0.2perc-1 mintákon mért 
keménységadatok az 5.18. ábrán láthatóak. A 3.19. ábrával egybehangzóan, ahol egy fordulat 
után a mintában a még kevésébe és a már tömör tartományok jól elkülönültek valóban 
keményebb és puhább tartományok váltják egymást. Öt fordulat után mechanikai 
szempontból homogén mintához jutottunk, amelynek keménysége jócskán meghaladja az 
csavarás tengelye 
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gyorshtött ötvözet keménységét. Az ábrán megfigyelhet, hogy az egyszer megcsavart minta 
átmenetet képez az amorf szalag és az 5ford@0.2perc-1 HPT korong között. A puhább 
tartományok keménysége ugyanis közelítleg megegyezik az amorféval, míg a 
keményebbeké eléri az 5ford@0.2perc-1 mintán mért megfelel értékeket. 
A HPT egyes paramétereinek az amorf Al85Ce8Ni5Co2 ötvözetre kifejtett hatásait az 
5.19. és 5.20. ábrák foglalják össze. Az amorf ötvözetrl készített röntgendiffrakciós 
felvételen az amorf szerkezet anyagokra jellemz széles haló látható (5.19.(a) és (b) ábrák). 
Az 1ford@0.2perc-1 minta közepérl készített felvételen az amorf halóra szuperponált kis 
intenzitású, fcc-Al Bragg-csúcsok figyelhetek meg. A deformáció megötszörözésével, a 
diffraktogrammon új, az Al11Ce3 fázis jelenlétére utaló diffrakciós csúcsok jelennek meg. 
Meglep módon, a deformációs sebességet lényegesen megnövelve az 5ford@1perc-1 minta 
középs tartománya a kristályosodás semmilyen jelét nem mutatja (ld. 5.19.(a) ábra). A HPT 
korongok szélén, alacsony deformációs sebességek (1ford@0.2min-1, 5ford@0.2min-1) 
alkalmazásakor mért diffraktógrammon a Bragg-csúcsok intenzitása csak kis mértékben n a 
minták közepéhez képest (ld. 5.19.(b) ábra). A korong közepe és széle között a nagy 
deformációs sebességnél a legszembetnbb a különbség, hiszen míg az els esetben 
kristályosodásra utaló jelek nem, addig a másodikban az fcc-Al-ra jellemz Bragg-csúcsok 
észlelhetek. 








































5.19. ábra: Amorf Al85Ce8Ni5Co2 ötvözetrl készített röntgendiffrakciós mérések a különböz 
feltételek mellett deformált HPT korongok közepérl és szélérl készített felvételekkel. 
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5.20. ábra: Különböz deformációs feltételek mellett alakított HPT korongokról készített 
SAED és megfelel sötétlátóter képek: (a) 1ford@0.2perc-1, (b) 5ford@0.2perc-1 és (c) 
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 A mintákat elektronmikroszkóp alatt tüzetesebben is megvizsgáltuk. Az 5.20. ábra a 
különböz deformációs feltételek mellett csavart HPT korongok szélérl készített SAED és 
megfelel sötétlátóter képeket ábrázolja. Az 1ford@0.2perc-1 minta SAED felvételén az 
amorf szerkezetre jellemz haló mellett néhány elkent diffrakciós pont észlelhet (ld. 5.20.(a) 
ábra). A diffrakciós pontok az fcc-Al és Al11Ce3 fázisok diffrakciós gyrire esnek, ami a 
deformáció során kiváló kristályos fázisok jelenlétére utal. Egy, az Al11Ce3 fázisnak 
megfelel diffrakciós pont segítségével készített sötétlátóter képen egy kb. 200 nm-es 
elnyújtott kristály körvonalazódik. A kristályos kiválások kis száma és ebbl fakadóan kis 
térfogati hányaduk összhangban van az 5.19. ábrán már bemutatott röntgendiffrakciós 
eredményekkel, amelyeken csak nagyon kicsi intenzitású diffrakciós csúcsok figyelhetek 
meg. A fordulatok számának, azaz a deformációnak a növelése után az 5.20.(b) ábrán 
feltüntetett SAED felvételen még mindig a széles haló dominál, habár az egyedi diffrakciós 
pontok száma jelentsen megn. A sötétlátóter felvételen ebben az esetben is egy Al11Ce3 
kiválás látható, aminek mérete nagyobb, mint az elz esetben (kb. 400 nm) és a határvonalai 
is jóval szabályosabbak. Az egy és öt fordulatnál megvizsgáltuk az -Al kiválások eloszlását, 
míg az els esetben a kiváló kristályok kis srségben, kisebb csoportokban fordulnak el, 
addig a másodikban már nagyobb számban és egyenletesebb eloszlásban vannak jelen. A 
deformációs sebesség növelésével az 5ford@1perc-1 SAED felvételérl eltnnek az Al11Ce3 
fázisnak megfelel diffrakciós pontok, ezzel párhuzamosan viszont az fcc-Al diffrakciós 
pontjai szinte folytonos gyrkké állnak össze (ld. 5.20.(c) ábra). A hasonló jelleg 
diffrakciós ábrák nagy srségben jelenlév nanokristályos kiválásokra utalnak. Az fcc-Al 
(111) gyrjének segítségével készített sötétlátóter felvétel igazolja az elz feltevést, az 
5.20.(c) ábrán ugyanis nagyszámú, egyenletes eloszlású, 5-10 nm-es kiválások detektálhatóak. 
 Az 5.21.(a) és (b) ábrákon a különböz HPT korongok közepének és szélének 
átkristályosodásához tartozó DSC görbéket tüntettük fel. A lassan deformált minták 
(1ford@0.2perc-1 és 5ford@0.2perc-1) közepérl nyert görbék megrzik az amorf ötvözetre 
jellemz fbb sajátosságokat (ld. 5.21.(a) ábra). A kisebb változások a Tx1 csúcs 
intenzitásának csökkenésében és a Tx2 csúcs magasabb hmérséklet felé es oldalán 
észlelhet vállasodásban merülnek ki. A deformációs sebesség növekedésével a Tx1 DSC 
csúcs intenzitása jelentsen lecsökken és ezzel párhuzamosan egy új, magas hmérsékleti Tx3 
DSC csúcs jelenik meg (5ford@1perc-1). A deformáció sugárfüggése a HPT korongok 
közepén és szélén végzett mérések közötti különbségekben nyilvánul meg. Az 5.21.(b) ábrán 
jól látható, hogy a Tx1 DSC csúcs intenzitása mindegyik korong szélén jobban lecsökken, mint 
a minta közepén, st az 5ford@1perc-1 minta szélén a csúcs el is tnik. A korongok szélén 
mért görbéken is megfigyelhet a Tx2 csúcs vállasodása, valamint a leggyorsabb sebesség 
esetén Tx2 csúcs élesedése és a Tx3 csúcs felbukkanása. 
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5.21. ábra: Amorf Al85Ce8Ni5Co2 ötvözetrl készített DSC mérés a különböz feltételek 
mellett deformált HPT korongok közepén (a) és szélén (b) elvégzett felftésekkel. 
 

















5.22. ábra: Amorf Al85Ce8Ni5Co2 ötvözet és a különböz deformációs paraméterek esetében 
kapott HPT korongok közepének és szélének átkristályosodás során kapott teljes 
entalpiaváltozást (Htot). 
  
 Az 5.22. ábrán tüntettük fel a különböz deformációs paraméterek mellett elállított 
korongok közepének és szélének átkristályosodáshoz társítható teljes entalpiaváltozást 
(Htot). Megfigyelhet, hogy a deformált minták entalpiatartama 15-20 %-kal kisebb az amorf 
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szalagénál. Szembetn, hogy a jobban deformált tartományokban, azaz a korong szélén Htot 
kisebb, mint a korong középs régióiban, ami arra utal, hogy a HPT során a minta pereme 
távolabbra került a kiindulási gyorshtött állapotától. Az 1ford@0.2perc-1 és 5ford@0.2perc-1 
minták esetében Htot értéke gyakorlatilag megegyezik, ami a két esetben a deformáció 
közben kivált kristályos fázisok közel azonos térfogati hányadára utal. Az 5ford@1perc-1 HPT 
korong, valamivel nagyobb entalpiatartama az eltér összetétel kristályos fázisok 
jelenlétébl fakad. 
 A kísérleti eredményeket tehát úgy összegezhetjük, hogy a lassabb deformációs 
sebességek estén az amorf Al85Ce8Ni5Co2 ötvözet szétesik néhány nagyobb, szubmikronos 
méret Al11Ce3 kristályra és kisebb csoportokba elszórt, nanoméret -Al kiválásokra. Ezzel 
szemben nagyobb deformációs sebességek alkalmazásakor csak egyenletes eloszlású -Al 
nanokristályok észlelhetek, hasonlóan mint azt Atzmon és mtsa-i nanoindentáció után 
megfigyelték, ahol a deformációs sebesség növelésével a keletkez nanokristályok száma 
csökkent és a méretük ntt [Jiang2003b, Chen1994]. 
 A kisebb deformációs sebességek esetében a fentiek alapján a szubmikronos kristályok 
eredete nem egyértelm Ekkora kiválások létrejöttéhez ugyanis a kristályos csíra 
környezetében jelents atomi mobilitásra van szükség. Fémüvegek deformációja során a 
nyírási sávokban vagy azok közvetlen környezetében érhet el a legnagyobb mobilitás. Ennek 
megfelelen a korábbi kísérleti és elméleti megfontolások (ld. 5.5.1. és 5.5.2. alfejezetek) 
alapján valószín, hogy a kristályos csírák már a deformáció kezdeti, inhomogén szakaszában 
kialakulnak. A hmérséklet (T<Tg) és feszültség ugyanis a HPT eljárás kezdetén vehet fel 
olyan értékeket, amelyek a fémüvegek esetében inhomogén deformációhoz és a nyírási sávok 
aktiválásához vezetnek. Lokálisan az inhomogén deformációt jelents mobilitásbeli 
növekedés és hmérsékletemelkedés kíséri [Lewandowski2005], különösen az összeaprított 
amorf szalagdarabkák felületén, így megjelenhet a magasabb hmérsékleti izoterm 
hkezelések esetén stabil Al11Ce3 fázis is (ld. 5.3. ábra), amelynek a növekedése egyébként Tg 
közeli hmérsékleteken, homogén közegben az 5.5.1. alfejezet alapján a kedveztlen. 
 A különböz deformációs sebességekkel elállított minták összehasonlításából tehát 
elssorban a nukleációs folyamatot követ, nyírt közegben végbemen növekedési szakaszról 
nyerhet információ. A szubmikronos kristályok ugyanis a termodinamikailag megengedett 
Tg közeli hmérséklettartományban (ld. 5.5.2. alfejezet) kizárólag diffúzióval nem 
alakulhatnak ki. Az üvegátalakulási hmérséklet felett az üveg túlhtött viszkózus 
folyadékként viselkedik, így a nyírási deformációnak lényegesen befolyásolnia kell a 
kristályos csírák növekedését. Vagyis a Tg környékén megnövekedett atomi mobilitásnak 
köszönhetek az 5.20. ábrán látható a szubmikronos kristályok megjelenése. Az eredmények 
és a nyírt közegben végbemen kristályosodás megértésének máig tisztázatlan részletei arra 
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inspiráltak minket, hogy ezt a témakört részletesebben is megvizsgáljuk. Ezért a következ 
fejezetben a speciális kristályosodással rendelkez Al85Gd8Ni5Co2 amorf ötvözet 
nagynyomású csavarása esetében részletesen tárgyaljuk a nyírás hatását és egy egyszer, 
általános modellen keresztül értelmezzük a kristályosodásban betöltött szerepét. 
 
5.7. Összefoglalás 
 Amorf Al85Ce8Ni5Co2 ötvözetben a Tg környezetében izoterm hkezelések hatására 
kialakuló mikroszerkezet kis hmérsékletváltozásokra is érzékeny. Ebben a tartományban a 
rendszer kinetikájára nézve fontos szereppel bír az atomi mobilitásban Tg-n bekövetkez 
változás. A mobilitás nagy változásának hatását egy diffúziós modell keretében vettük 
figyelembe, amely szerint ha a rendszerben a szabadtérfogat perkoláció még nem zajlott le, 
akkor a kisebb moláris térfogatú fázisok lesznek a preferáltak, míg az esetlegesen létrejött 
nagy moláris térfogatú fázisok növekedése befagy. Ezzel magyaráztuk, hogy 560 K alatti 
hkezelések során a nagy stabilitású, de ugyanakkor nagy moláris térfogatú Al11Ce3 fázis 
miért nem figyelhet meg. 
 Az amorf ötvözet intenzív képlékeny alakváltozása közben a kristályos fázisok 
preferenciája módosulhat a termikus aktiváláshoz képest. A deformáció közben fellép 
effektusokat a klasszikus nukleációs elméletbe foglalva az egyes fázisok megjelenése 
értelmezhet. Például a nagynyomású csavarása és golyósrlése közben fellép 
kristályosodás és a nyomás figyelembevételével számolt nukleációs modellel jó korrelációt 
mutat. 
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6. Kristálynövekedés nyírt közegben; amorf Al85Gd8Ni5Co2 
ötvözet izoterm hkezelése és nagynyomású csavarása [S7] 
 
Nagynyomású csavarás közben az amorf Al85Gd8Ni5Co2 ötvözetben kristályok 
jelennek meg. Az elz két fejezet gondolatmenetét folytatva a kristályosodási termékeket 
ebben az esetben is a termikus aktiválás során észlelhet kristályokkal hasonlítjuk össze. A 
vizsgált összetétel érdekessége, hogy az izoterm hkezelési hmérsékletet változtatva a 
kristályosodási termékek is változnak. Ezt a tulajdonságot a nagynyomású csavarás közben, 
mint egy hmér higanyszálát igyekszünk majd használni, vagyis a fázispreferencia alapján 
következtetünk a deformáció közben in-situ nehezen mérhet hmérsékleti viszonyokra. 
Mivel az irodalomban a gyorshtött ötvözet kristályosodási folyamata sincs teljességgel 
tisztázva, ezért részletesen megvizsgáljuk a kristályok nukleációját és növekedését. Ezentúl a 
fejezetben különösképpen a nyírási deformáció hatására fókuszálunk és egy egyszer 
általános modellen keresztül értelmezzük a deformáció után megjelen mikroszerkezetet és 
annak átalakulását. A fentiek részletes tárgyalása eltt bevezetésként röviden ismertetjük az 
amorf Al8Gd8Ni5Co2 ötvözet átkristályosodásának egyes lépéseit. 




































6.1. ábra: Amorf Al85Gd8Ni5Co2 ötvözet termogrammja (a görbe alatti jelek az izoterm 
hkezelések hmérsékletét mutatják). A segédábra az átalakulási csúcsokhoz tartozó 
Kissinger egyeneseket mutatja (
 a ftési sebesség). 
 
 A 6.1. ábrán az amorf Al85Gd8Ni5Co2 ötvözeten 40 K/min ftési sebességgel mért 
DSC görbét tüntetjük fel. Az üvegátalakulást (Tg=541 K) egy háromlépcss kristályosodás 
követi, (Tx1, Tx2 és Tx3), ahol az egyes átalakulásokhoz tartozó entalpiaváltozás rendre: 
H1=50±5 J/g, H2=18±2 J/g és H3=59±6 J/g. A három csúcshoz tartozó aktiválási energia 
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a csúcsmaximumok eltolódásából Kissinger analízis [Kissinger1957] segítségével határozható 
meg 2.5, 5, 10 és 20 K/min ftési sebességek mellett: Q1=5.5±0.5 eV, Q2=3.8±0.5 eV és 
Q3=2.2±0.5. Szembetn, hogy a kristályosodási lépcskben az aktiválási energia nagyobb, 
mint a hasonló összetétel amorf Al85Ce8Ni5Co2 (3.9±0.5 eV) [Révész2002] és Al85Y8Ni5Co2 
(3.6±0.5 eV) [Révész2004a] esetében. 
Annak érdekében, hogy az egyes kristályosodási folyamatokhoz tartozó szerkezeti 
változásokat feltérképezzük, az exoterm átalakulásokat követ állapotokról (ST1=580 K, 
ST2=640 K és ST3=800 K, ld. 6.1. ábra) röntgendiffrakciós felvételeket készítettünk. Mint 
látható a gyorshtött szalagról nyert mérés egy széles halót mutat, ami tipikus a hosszútávú 
renddel nem rendelkez anyagokra. Ezzel szemben az ST1 állapotban már éles diffrakciós 
csúcsok is feltnnek, amelyeket egyértelmen az fcc-Al Bragg-csúcsaival azonosíthatók (ld. 
6.2. ábra). 





































6.2. ábra: Amorf Al85Gd8Ni5Co2 szalag és az ST
1=580 K, ST2=640 K, ST3=800 K-ig történ 
lineáris felftést követ röntgendiffrakció eredményei. 
 
 A kristályosodás második lépcsjében új diffrakciós csúcsok nem jelennek meg, 
csupán a meglévk intenzitása növekszik és félértékszélessége csökken. Ezzel 
párhuzamosasan az adott hmérséklettartományban az amorf mátrix relaxálódhat is, ami a 
röntgendiffrakcióban ugyancsak kis változással bír [Gao2008]. A mátrix relaxációja lényeges 
szereppel bír a koncentrációgradiensek kiegyenlítésében, amivel elkészíti a kristályosodás 
harmadik szakaszát. Az átkristályosodás zárásaként, a harmadik exoterm reakció (Tx3) során 
kialakul az -Al, Al3Gd (hexagonális, Ni3Sn-típus, a=0.623 nm, c=0.460 nm) és 1 
(Al19Ni5Gd3, ortorombos, a=0.409 nm, b=1.599 nm, c=2.709 nm) [Vasiliev2005] fázisok 
keveréke. 
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6.1. Amorf Al85Gd8Ni5Co2 ötvözet hkezelése 
 Az amorf Al85Gd8Ni5Co2 ötvözet lineáris felftések során detektált kristályosodási 
szekvenciáját az izoterm hkezeléssel kiváltott kristályosodással hasonlítjuk össze. Ennek 
érdekében Tann=535-560 K állandó hmérsékleteken tann=25 perces hkezeléseket végeztünk. 





















































































6.3. ábra: Amorf Al85Gd8Ni5Co2 ötvözetrl és a különböz Tann hmérsékleteken hkezelt 
mintákról készített röntgendiffrakciós felvételek. 
 
 Az eljárást követ röntgendiffrakciós mérések a hmérséklet változásával egy 
lényeges átmenetre derítenek fényt (6.3. ábra). A Tann=555 K alatt elvégzett hkezelések (a 
továbbiakban ezekre, mint alacsony hmérséklet hkezelésekre (LT) hivatkozunk, ld. 6.1. 
ábra) során eutektikusan, egymás mellett válnak ki az -Al és a m (Al23Ni6Gd4 összetétel, 
monoklin szerkezet fázis, ahol a=1.586nm, b=0.408nm, c=1.829nm, 
=113.01o) fázisok. 
Ezzel szemben Tann=555 K-nál magasabb hmérsékleteken (HT) csupán az -Al primér 
kristályosodása figyelhet meg hasonlóan, mint más Al-R-Ni-Co amorf ötvözetekben 
[Louzguine2006b]. 
 A 6.4. ábra az izoterm hkezeléssel részlegesen átkristályosított minták termikus 
stabilitását mutatja. Jól látható, hogy az alacsony hmérséklet hkezelések (Tann=535 K) 
hatására a DSC görbék csak kis mértékben módosulnak. A hkezelési hmérséklet 
növelésével azonban a termogrammok alakjában drasztikus változás következik be. A 
Tann=540 K felett a Tx1 csúcs intenzitása elkezd csökkeni, majd Tann=550 K felett teljesen 
eltnik. Ezzel párhuzamosan a Tx3 csúcs felhasad két jól megkülönböztethet csúcsra (Tx3 és 
Tx4). A hkezelési hmérséklet növelésével a két csúcs közötti távolság csökken, mígnem 
Tann=560 K esetben újból csak a Tx3 csúcs észlelhet. 
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6.4. ábra: Amorf Al85Gd8Ni5Co2 ötvözten és a különböz Tann hmérsékleteken hkezelt 
minták DSC görbéi. 
 
6.2. Amorf Al85Gd8Ni5Co2 ötvözet nagynyomású csavarása 
 Az amorf Al85Gd8Ni5Co2 ötvözet nagynyomású csavarását követ 
röntgendiffraktogrammok azt mutatják, hogy a HPT korong közepén (A szektor) és szélén 
(szektor B) a deformáció során -Al fázis válik ki (6.5. ábra). A B szektorban mért kristályos 
csúcsok valamivel nagyobb intenzitása az alkalmazott deformáció sugárfüggése miatt 
kialakuló különböz mérték kristályosodásra utal. 























6.5. ábra: Al85Gd8Ni5Co2 amorf ötvözet és a HPT korong különböz tartományairól készített 
röntgendiffraktogrammok. 
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Az A szektoron végzett kalorimetriás mérés során az amorf szalagéhoz hasonló DSC 
görbét kapunk, a karakterisztikus Tx1, Tx2 és Tx3 exoterm csúcsokkal (6.6. ábra). A deformáció 
növelésével (B szektor) a Tx1 csúcs intenzitása lecsökken és a Tx3-as csúcs két kisebb 
alcsúcsra esik szét (Tx3 és Tx4), hasonlóan az alacsony hmérsékleti hkezeléseknél (LT) 
tapasztaltakkal (ld. 6.4. ábra). 





































6.6. ábra: Al85Gd8Ni5Co2 amorf ötvözet és a HPT korong különböz tartományain elvégzett 
DSC mérések eredményei. 
 
6.3. A hkezelések és a nagynyomású csavarás összehasonlítása 
 Annak érdekében, hogy a különböz izoterm hkezelések, illetve a HPT deformáció 
után detektálható Tx1, Tx2, Tx3 és Tx4 átalakulásokhoz tartozó szerkezeti változásokat 
felderítsük, szisztematikus lineáris felftéseket végeztünk a megfelel hmérsékletekig. 















































































6.7. ábra: HPT (a) valamint az LT alacsony- (b) és a HT izoterm magashmérséklet 
hkezelések (c) után nyert minták átkristályosodásának lépései. 
 
112 6. Kristálynövekedés nyírt közegben                                                                                                   l 
 A HPT korong B szektorának átalakulásait követ HPT2=625 K, HPT3=690 K, 
HPT4=700 K hmérsékletekig (ld. 6.6. ábra) felftött mintákról készített röntgendiffrakciós 
felvételek azt mutatják, hogy a HPT2 állapotot elérve az fcc-Al-nak megfelel Bragg-csúcsok 
intenzitása jelentsen megn és az amorf haló mellett a m és Al11Gd3 fázisok kis intenzitású 
diffrakciós csúcsai is megjelennek (6.7.(a) ábra). A HPT3 állapotban a haló szétesik az 
Al11Gd3, Al9Co2 és Al3Ni kristályos fázisok keverékére. Az átkristályosodás zárásaként a 
kialakult fáziskeverék átalakul az -Al, Al3Gd és 1 fázisok által alkotott legstabilabb 
állapotba (HPT4). Az LT hmérsékleten hkezelt minta esetében (ld. 6.4. ábra) az LT2=615 K 
hmérsékleten a HPT deformációhoz hasonlóan szimultán bukkannak fel a m és Al11Gd3 
fázisok (6.7.(b) ábra), majd a Tx3 csúcs után (LT
3=680 K) a m fázis eltnik és a 
röntgendiffraktogrammon az Al11Gd3, Al9Co2 és Al3Ni fázisok azonosíthatóak. Végül az 
LT4=780 K hmérsékleten létrejön az -Al, Al3Gd és 1 fázisok stabil keveréke. A 6.7.(c) 
ábrán az látható, hogy a HT hmérsékleteken hkezelt mintát HT2=630 K-ig felftve az fcc-
Al Bragg-csúcsok intenzitása növekszik és félértékszélessége csökken, ami alapján a Tx2 DSC 
csúcs a kivált -Al kristályok növekedésének feleltethet meg. A Tx3 átalakulási lépcsben az 





























































6.8. ábra: Az amorf Al85Gd8Ni5Co2 szalag átkristályosodásának lépései lineáris felftés 
során, valamint ugyanez a HPT-vel és izoterm hkezelésekkel nyert minták esetében (a 
függleges tengelyrl leolvasható az egyes átalakulásokhoz tartozó entalpiaváltozás).  
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Az elzekben részletesen tárgyalt eljárásokhoz tartozó különböz metastabil 
állapotokat a megfelel fázisokkal együtt a 6.8. ábrán tüntetjük fel, így az egyes módszerek 
közötti különbségek és hasonlóságok könnyebben átláthatóvá válnak. Az ábra függleges 
tengelyérl az átkristályosodás közbens lépésihez tartozó entalpiaváltozások is leolvashatók 
(az aktuális entalpiatartamot a dobozok aljához igazítottuk). Szembetn, hogy míg az amorf 
ötvözet, a HPT és az LT minták három lépésben kristályosodnak át, addig és a HT minták 
kétlépcss átalakulást mutatnak. Az egyes eljárások összehasonlítása után kiderül, hogy a 
HPT alkalmazása után kapott minta entalpiatartama magasabb, mint a hkezelésekkel kapható 
állapotoké. 
  
6.4. Termikus aktiválás vezérelte kristályosodás értelmezése 
 Az elz alfejezetek alapján az amorf Al85Gd8Ni5Co2 ötvözet átkristályosodása az 
izoterm hkezelések hmérsékletének függvényében kétféleképpen indul meg (ld. 6.8. ábra): 
 
 „E” folyamat: amorfW m + (-Al) (Tann=542.5 K (LT), eutektikus kristályosodás) 
 „P” folyamat: amorfW -Al + amorf* (Tann=560 K (HT), primér kristályosodás) 
 
A feltntetett két hmérséklet közötti tartományban, mind a „P” és mind az „E” 
folyamat mködik (ld. 6.3. ábra). Az izoterm hkezelések során kapott háramot ( H ) 
vizsgálva, nyilvánvalóvá válik, hogy teljes mértékben csak Tann=542.5 K-nél magasabb 
hmérsékleteken fejezdik be az átkristályosodás els lépcsje (6.9. ábra). Arrhenius jelleg 
hmérsékletfüggést feltételezve a csúcsmaximumok pozíciójának eltolódásából Qiso=4.6 eV 
aktiválási energiát társíthatunk az izoterm átkristályosodás els lépcsjéhez. A 
röntgendiffrakciós eredmények alapján (ld. 6.3. ábra) az így nyert aktiválási energia dönten 
az „E” folyamatot jellemzi. 






















6.9. ábra: Izoterm hkezelések során mért háram, az egyes Tann hmérsékleteken és a 
csúcsmaximumokból meghatározott aktiválási energia. 
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A kristályosodási kinetikák összehasonlításának érdekében meghatározhatjuk az egyes 
Tann hmérsékletekhez tartozó %:>!p .>JIIK >T<.'[ átalakulási hányad függvényt, ahol Hiso 
az els izoterm csúcs alatti terület. A Tann=542.5 K tartozó f(t) függvényre jól illeszthet egy 
olyan JMAK kinetika (fJMAK(t)=1-exp(-((t-t0))/0)
n, az 1.7.3. alfejezet (1.32.) egyenlete a 
kristályosodás megkezdéséhez szükséges t0 inkubációs idvel kiegészítve), amit n3.2 
Avrami exponens jellemez [Avrami1940]. Louzguine és mtsa. egy hasonló összetétel Al-Y-
Ni-Co amorf ötvözet esetén arra mutattak rá, hogy egy ilyen kinetikához csökken nukleációs 
sebesség, felületvezérelt, eutektikus jelleg átalakulás tartozik [Louzguine2002b]. 
A magasabb HT hkezelési hmérsékleteken (Tann=555 K és Tann=560 K) az f(t) 
függvényt hosszan elnyúló, lassan változó farok jellemzi (6.10. ábra). Egy ilyen típusú 
függvényre a fenti JMAK modell nem alkalmazható kielégíten. Az átalakulási hányad ehhez 
hasonló idfüggése a primér kristályosodásra jellemz, ahol a kezdeti gyors nukleáció után a 
diffúziós tartományok átfedése és kiürülése lelassítja a kristályosodási folyamatot 
[Busch2000, Hono1995]. Ezt az effektus a JMAK modell Starink által javasolt 
kiterjesztésével egy általánosabb GM függvénykapcsolattal vethetjük figyelembe (ld. 1.7.3. 
alfejezet): 
jqrs    @ 9 s  sIt A
 o! !  
ami kezdetben gyors, majd lassan befejezd átalakulási folyamatot ír le [Starik1996a]. A  
paraméter a diffúziós zónák átfedésére jellemz, értéke annál nagyobb, minél kisebb az 
átfedési effektus, így a WX határátmentben visszaadja a JMAK kinetikát 
( )t(f),t(flim JMAKGM =χ
∞→χ
). A 6.10. ábrán látszik, hogy a GM modellel az átalakulás teljes 
idtartamában fittelhet a Tann=560 K-hez tartozó f(t) függvény, míg a JMAK model egy 
paraméterhalmazával nem írható le a folyamat kezdeti és befejez szakasza. 

























6.10. ábra: A Tann=560 K-hez tartozó f(t) függvény illesztésének hatékonysága a JMAK és 
GM modellek esetén. 
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Mindegyik f(t) átalakulási függvényre illesztettük a GM modellt, a paramétereket a 
6.1. táblázatban foglaltuk össze (a táblázat tartalmazza az alacsonyabb hmérsékleten JMAK 
modellel elvégzett illesztések megfelel paramétereit is). 
 
Tann(K) 0(s) n  t0(s) 
542.5(GM) 604 3.88 3.49 434 
545(GM) 449 3.98 1.33 268 
550(GM) 151 9.25 0.64 98 
555(GM) 68 9.33 0.42 16 
560(GM) 33 4.84 0.42 27 
542.5(JMAK) 552 3.22 - 502 
545(JMAK) 450 3.15 - 295 
6.1. táblázat: A GM, illetve JMAK modellekkel végzett illesztések eredményei. 
 
A 6.11. ábra a hkezelési hmérsékletek függvényében tünteti fel a  paramétert. A 
Tann függvényében a kristályosodás kinetikájában észrevehet változás lép fel. Alacsony LT 
hmérsékleteken, ahol a koncentrációgradiensek kicsik az eutektikus vagy polimorf 
kristályosodásra jellemz >1 értékeket kapjuk. Ezzel szemben magasabb hmérsékleteken, 
ahol az -Al primér kristályosodása dominál, a visszamaradó amorf mátrixban jelents 
koncentrációgradiensek épülnek fel, a diffúziós tartományok összeérnek és  nulla közeli 
értéket vesz fel, összhangban 1.7.3. alfejezetben ismertetett elméleti megfontolásokkal. 

















6.11. ábra: A  paraméter változása a hkezelési hmérséklet függvényében. 
 
 A „P” és „E” kristályosodási folyamatok hmérsékletfüggését összehasonlítva az -Al 
képzdése nagyobb aktivációs energiát igényel (Q1=5.5 eV), mint a m-é (Qiso=4.6 eV). Ennek 
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megfelelen magasabb hmérsékleteken lehet valószínbb az -Al megjelenése. A két 
kristályosodási módus közötti váltás a kísérleti eredmények alapján a Tann=550-555 K 
tartományban következik be. Mindkét folyamat a megfelel fázisok nukleációjával és 
növekedésével kezddik. Ennek eredményeként koncentrációgradiensek alakulnak ki a 
kristályos csírák körül. Az összetételváltozás az -Al kiválásakor nyilvánvalóan jelentsebb a 
m-hez viszonyítva, hiszen a mátrixhoz viszonyított összetételbeli különbsége is nagyobb. Ez 
az összetételbeli eltérés az, ami alacsony hmérsékleteken a m fázis növekedését preferálja az 
-Al-hoz képest. A HT magasabb hmérsékleteken a nagyobb aktivációs energiájú folyamat 
preferenciáját a 6.12. ábrán sematikusan vázolt elgondolás segít megérteni. Az ábrán két 
különböz aktiválási energiájú (Q1>Qiso), Arrhenius jelleg hmérsékletfüggést mutató 
kristályosodási folyamatot tüntettünk fel. Alacsony hmérsékleteken Qiso-val jellemezhet 
folyamat eredményez gyorsabb kristályosodást, míg magasabb hmérsékleteken egy kritikus 
hmérséklet felett (Tkrit, esetünkben Tann=550-555 K) a hmérséklettel gyorsabban változó 



























6.12. ábra: Az „P” és „E” folyamtok hmérsékletfüggésének sematikus ábrázolása. 
  
A HT magasabb hmérsékleteken (Tann=555-560 K) megjelen -Al kiválások azt 
eredményezik, hogy a visszamaradó mátrixban a Gd koncentráció megn. Mivel a nagy Gd 
atomok diffúziós mozgása lassabb, így azok stabilizálják a mátrixot, ami jól nyomon 
követhet a 6.4. ábrán a Tx3 átalakulási csúcs magasabb hmérséklet felé tolódásában. 
Mindezek mellett, a magasabb hmérsékleteken kialakuló éles koncentrációgradinesek az 
intermetallikus m fázis nukleációját is ersen lecsökkentik (ld. 1.7.2. alfejezet), ami magas 
hmérsékleteken az „E” folyamat eltnését eredményezi [Desré1990]. Ezzel szemben 
alacsony hmérsékleteken (Tann=540-505 K), a mérési eredmények alapján a m fázis 
nukleációja mellett az -Al kiválása is mködhet. Ennek oka, hogy a m kristályos embrió 
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körül az Al atomokban feldúsult mátrixban a koncentrációgradiensekre kevésbé érzékeny 
szilárdoldatos -Al könnyebben nukleálódhat. Az alacsony és magas hmérséklet 
hkezelések között tehát az alapvet különbség az, hogy, míg Tann<550 K esetén a m fázis 
mellett az -Al nukleálódhat és növekedhet, addig Tann>550 K-hez tartozó hmérsékleteken 
az -Al gyors növekedése blokkolja az intermetallikus fázis nukleációját. 
 A fenti elképzelést egy olyan eljárással igazoltuk, amellyel sikerült a m nukleációját 
és növekedését szétválasztanunk. Ennek érdekében kétlépcss izoterm hkezeléseket 
hajtottunk végre. Az els lépésben Tann=550 K-en (ebben a tartományban nukleálódhat m) 
rövid, 2 és 3 perces hkezeléseket alkalmaztunk, amit Tann=560 K-en (itt nem nukleálódhat 
m) 23 és 22 perces hkezelések követtek, úgy hogy az eljárások teljes idejére a korábban 
alkalmazott 25 perc adódjon. 



























































6.13. ábra: Kétlépcss hkezelések egyes lépései után végzett röntgendiffrakciós mérések 
eredményei. (a): 2 perc Tann=550 K-en, majd ezt követen 23 perc Tann=550 K-en, (b): 3 perc 
Tann=550 K-en, majd ezt követen 22 perc Tann=550 K-en. 
  
A röntgendiffrakciós mérésekben a rövid hkezelések után kristályos fázisoknak 
megfeleltethet Bragg-csúcsok nem, csupán a széles haló figyelhet meg (ld. 6.13. ábra). A 
teljes eljárás végén, a második lépcst követen a 2 percig elhkezelt mintán 
[2min(550K)+23min(560K)] csak az -Al diffrakciós csúcsai detektálthatóak, hasonlóan, 
mint a HT magas hmérséklet minta esetében [25min(560K)] (6.13.(a) ábra). Ugyanakkor a 
három percig elhkezelt [3min(550K)+22min(560K)] minta esetében, az LT alacsony 
hmérsékleti hkezelések [25min(550K)] során tapasztaltakra emlékeztetve az -Al és a m 
fázishoz tartozó diffrakciós csúcsok egyaránt beazonosíthatóak (ld. 6.13.(b) ábra). Ezek az 
eredmények azt mutatják, hogy a m fázis 560 K-en is képes növekedni, viszont a 
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koncentráció gradiensekre való érzékenysége miatt nem nukleálódhat. Azaz 560 K-en csak az 
550 K-en már nukleálódott kristályos m csírák növekedhetnek, újak már nem keletkezhetnek. 
A 6.13.(a) ábrán azért nem láthatóak az intermetallikus fázis Bragg-csúcsai, mivel 550 K-en 
2 perc még nem elegend a m fázis nukleációjához és 560 K-en az intermetallikus fázis újabb 
kristályai már nem nukleálódhatnak. Ez igazolja, hogy 550 K-en a m fázis kristályosodásához 
jelents inkubációs id szükséges, ha ezt nem biztosítjuk a késbbiekben az -Al mellett az 
intermetallikus fázis már nem jelenik meg. 
 
6.5. Deformáció keltette kristályosodás értelmezése 
 Az Al85Gd8Ni5Co2 amorf ötvözet jelents képlékeny alakváltozással nyert 
kristályosodása és a hkezelésekkel kiváltott átalakulásai (lineáris felftés az ST1 állapotig, 
HT magas hmérsékleti izoterm hkezelések) között hasonlóságok mutathatóak ki. A 
legszembetnbb, hogy a röntgendiffrakciós méréseken (ld. 6.2., 6.3. és 6.5. ábra) mindhárom 
esetben -Al kiválása figyelhet meg. A szerkezeti változások figyelembevételével tehát a 
HPT hatása egy HT magas hmérsékleti hkezeléssel tnik egyenrangúnak. 
 A nagynyomású csavarást követen a HPT korong szélén elvégzett DSC felftésen az 
els átalakulási csúcs (Tx1) már csak részlegesen van jelen (ld. 6.6. ábra), ami a képlékeny 
alakváltozás során fellép kristályosodás jele. Ezzel együtt a Tx3 DSC csúcs alacsonyabb 
hmérsékletek felé tolódása és a Tx4 csúcs megjelenése arra utal, hogy a deformáció közben a 
m fázis is megjelenik, hasonlóan az LT alacsony hmérsékleti hkezelésekhez, annak 
ellenére, hogy a röntgendiffrakciós felvételeken a m-nek nincs nyoma. A HPT
2 és HPT3 
állapotok és a nekik megfelel LT2 és LT3 állapotok (ld. 6.7. és 6.8. ábrák) összehasonlítása 
az átkristályosodási lépések közötti egybeesésekre derítenek fényt, ami szintén a m fázis 
jelenlétét jelzi. Ebbl a megvilágításból tehát a HPT hatása egy LT alacsony hmérsékleti 
hkezelésnek feleltethet meg. 
 A fenti kísérleti eredményekbl megállapítható, hogy 4. fejezetben tárgyalt amorf 
Al85Y8Ni5Co2 ötvözethez hasonlóan a HPT hatása itt sem helyettesíthet egyetlen jól definiált 
hkezeléssel. A HPT korong egyes tulajdonságai olyanok, mintha a mintát HT magas 
hmérsékleti hkezeléssel nyertük volna, mások viszont az LT alacsony hmérsékleti 
hkezelésekre jellemz sajátosságokat mutatnak. Ezzel összhangban a HPT korong 
B szektorához tartozó termogrammban egyaránt felfedezhetjük az alacsony és a magasabb 
hmérséklet hkezelések jellegzetességeit. Tüzetesebben megvizsgálva a 6.4. ás 6.6. ábrákat, 
azt találjuk, hogy a HPT korong szélén mért DSC görbe túlnyomó részt a Tann=550-555 K, de 
kis részben a Tann540 K hkezeléseket követ DSC mérésekbl építhet fel. 
 Mivel a HPT korongban a m intermetallikus fázist röntgendiffrakcióval nem sikerült 
kimutatni, ezért a következ lépésben kisebb méretskálán, elektronmikroszkópban kerestük a 
kérdéses fázis nyomait. A 6.14.(a) ábrán feltüntetett SAED felvételen az amorf szerkezetre 
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jellemz széles haló mellett néhány, kristályos fázisra jellemz diffrakciós pont is 
detektálható. A diffrakciós foltok egy része az -Al, más része a röntgendiffrakció által nem 
kimutatható m fázis jelenlétének tulajdonítható. A következ lépésben a SAED felvételt úgy 
szrtük meg, hogy a 2.2 nm-1-nél szélesebb diffrakciós csúcsok eltnjenek (az eljárás során 
figyelembe vettük, hogy egy diffrakciós pont és a haló tipikus szélessége körülbelül 1.5 nm-1, 
illetve 10 nm-1). A szrést követen a diffrakciós felvételen gyenge, kvázifolytonos gyrk 
jelentek meg az fcc-Al szerkezetre jellemz távolságokon (6.14.(b) beszúrt ábrája). A direkt 
elektronnyaláb körüli integrálással nyert egydimenziós diffraktogrammban a m fázis 
diffrakciós csúcsainak hiánya abból ered, hogy a kisszámú, egyedi diffrakciós pontok csak kis 




6.14. ábra: A HPT korong B szektorán készített SAED felvétel az -Al és m fázisok 
diffrakciós pontjaival (a). A SAED felvétel szrését követen kiintegrált, egydimenziós 
diffrakciógramm (b). A beszúrt ábrán a szrést követen jól láthatóak fcc-Al szerkezetnek 
megfelel gyrk. Nanokiválásokat mutató sötétlátóter felvétel (c). 
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Az fcc-Al (111) gyrjén kijelölt tartomány segítségével készült sötétlátóter képen 4-6 nm 
nagyságú nanokristályok figyelhetek meg, amelyek eloszlása nagyjából homogén, 
ugyanakkor ezek mellett kevesebb, viszont nagyobb, szubmikronos, körülbelül 20-100 nm-es 
méret kristályok is észlelhetek (6.14.(c) ábra) 
 
 
6.15. ábra: Az egyik átmérje mentén kettévágott HPT korong keresztmetszetén visszaszórt 
elektronokkal alkotott SEM felvételek. 
 
A deformált Al85Gd8Ni5Co2 HPT korongot az egyik átmérje mentén két részre 
vágtuk, majd az így nyert keresztmetszeten SEM vizsgálatokat végeztünk. Meglep módon, a 
visszaszórt elektronokkal alkotott felvételen a homogén mátrixba ágyazott 5-40 m-es elnyúlt 
blokkok tnnek fel (6.15.(a) ábra). Nagynyomású csavarást követen hasonló méret 
doméneket már egy rézalapú fémüvegben is megfigyeltek [Hóbor2008]. Néhány pontban 
elvégzett kvantitatív EDX analízissel sikerült igazolni, hogy a homogén háttér összetétele, 
megegyezik az amorf ötvözetével, míg a világosabb, illetve sötétebb tartományok 
összetételére, rendre Al71Gd13Ni11Co5 (6.15.(b) ábra) és Al93Ni5Co2 (6.15.(c) ábra) adódik. Az 
utóbbi két összetétel közel esik a m és -Al fázisok összetételéhez, amelyek diffrakciós 
pontjait a SAED felvételeken már kimutattuk. Ezek a blokkok a röntgendiffrakciós 
felvételeken azért nem látszanak, mivel számuk és így térfogati hányaduk sem éri el a 
kimutathatóság határát. Megjegyezzük, hogy hasonló blokkok, már egy csavarást követen is 
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fejezetben az amorf Al85Ce8Ni5Co2 ötvözet esetében már ismertetett elgondolás alapján 
valószín, hogy már a deformáció kezdeti szakaszában kialakulnak. A HPT eljárás kezdetén a 
mintahmérséklet (T<Tg) és feszültség olyan értékeket vesz fel, amelyek a fémüvegek 
esetében inhomogén deformációhoz vezet. Lokálisan az inhomogén deformációt jelents 
hmérsékletemelkedés kísérheti [Lewandowski2005], különösen az összeaprított amorf 
szalagdarabkák felületén. Amint a HPT során a deformáció továbbhalad a globális 
hmérséklet az üvegátalakulási hmérsékletet is elérheti Ezt támasztja alá Hóbor és mtsai. 
termoplasztikus modellje is, amelyben a betáplált alakítási munka és a hvezetés dinamikus 
egyensúlya határozza meg a kialakuló hmérsékletet [Hóbor2009]. A m és -Al fázisok 
jelenléte a TEM felvételeken (ld. 6.14. ábra) valamint a DSC mérések eredményei (6.4. és 6.6. 
ábrák) arra engednek következtetni, hogy a nagynyomású csavarás közben a minta egészében 
jelents hmérsékletemelkedés következik be, ami megközelítheti, vagy akár túl is lépheti a 
Tg-t. Mindazonáltal a nagyobb (20-100 nm) szubmikronos kristályok az 540-560 K-es 
hmérséklettartományban kizárólag diffúzióval nem alakulhatnak ki. Az üvegátalakulási 
hmérséklet felett az üveg túlhtött viszkózus folyadékként viselkedik, így a nyírási 
deformáció lényegesen befolyásolhatja a kristályos csírák növekedését. Nielsen és mtsa.-i 
megmutatták, hogy állandó sebességgel mozgó közegben egy adott méret felett a kristályok 
gyorsabban nnek, mint az izoterm hkezelések során [Nielsen1961]. A deformáció ugyanis 
könnyen megváltoztatja a kristályos részecske körüli oldott atomok eloszlását, elszállítja a 
növekedést lassító nehezebb elemeket és folytonosan biztosítja a további növekedéshez 
szükséges atomokat. 
 A kristály növekedési tulajdonságait mozgó közegben a diffúzió mellett a konvekció 
határozza meg. Ebben az esetben a koncentrációeloszlás változását leíró differenciálegyenlet 




ahol a jobb oldal els tagja a diffúziót, második tagja a konvekciót, %` pedig a növeked 
kristályos csíra körüli sebességteret írja le. A  nyírási deformációs sebesség esetén egy 
növekv kristályos csíra körüli sebességtér (r,u,v) gömbi koordinátákban a következ 
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ahol b a gömbszer kiválás pillanatnyi sugara. A továbbiakban a differenciálegyenlet 




                 !K*)%'-)                                  !K*6%'-)                                     !)%'-) 
6.16. ábra: A különböz w deformációs sebességgel nyírt merev gömb körüli sebességtér. 
 
A 6.16. ábrán vázoljuk, hogy a deformációs sebesség növelésével a sebességtér 
hogyan torzul. A (6.2.) egyenlet alapján az oldott atomok elrendezdése alkalmazkodik a 
sebességtér sajátosságaihoz. A növeked, gömbszimmetrikus kristályos csíra körül nyugvó 
folyadékban gömbszimmetrikus koncentrációeloszlás alakul ki, ezzel szemben a nyírási 
deformáció esetében az eloszlás a nyírás által kijelölt irányba torzul. Ha az  nagyságú nyírás 
deformáció kijelöl egy adott irányt, amelyben elnyújtja az oldott atomok „felhjét”, akkor az 
arra merleges irányban a 6.17. ábrán szemléltetett módon a felhnek össze kell húzódnia, 
mégpedig 1/ arányban. Nyírás során tehát egy egységsugarú gömbbl kiindulva egy olyan 
ellipszoidot kapunk, amelynek féltengelyei rendre , 1 és 1/. A deformáció során kapott 
ellipszoid megrövidült féltengelye mentén a koncentrációgradiens megn, ami elsegíti a 
diffúziót és ezért a kristályok gyors növekedését. Ugyanakkor meg kell jegyezni, hogy 
ameddig ezek a koncentrációgradiensek nem relaxálódnak, addig az intermetallikus, pl. m 
fázisok sem nukleálódhatnak. 
6.17. ábra: A gömbszimmetrikus koncentrációeloszlás ellipszoiddá torzulása és az így 
kialakuló koncentrációgradiensek. 
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 A megrövidült féltengely irányában a diffúziós úthossz -ad részére csökken, ez azt 
jelenti, hogy az így kialakuló koncentrációfluktuációk relaxációs ideje a diffúziós úthossz 
négyzetével arányos. Ez a gyors diffúzió csak egy kitntett irányban jelenik meg, a 
legrövidebb féltengely mentén, így nagy -ra a relaxációs id 2/3-ad részére csökken. A 
relaxációs id csökkenése azt jelenti, hogy a relaxáció már alacsonyabb hmérsékleteken is 
bekövetkezhet. A lineáris DSC felftés során, deformáció hiányában a relaxáció a Tx2 DSC 
csúcs során zajlott le, amit az intermetallikus fázisok megjelenése is megersített (ld. 6.2. 
ábra). Ha feltesszük, hogy a relaxációs id Arrhenius jelleg hmérsékletfüggést mutat, akkor 
az  deformációhoz tartozó redukált relaxációs (Tx2









amibl a redukált relaxációs hmérséklet: 
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A lineáris felftések során kapott Tx2=607 K-nel számolva a B szektorra a (6.7.) egyenlet 
alapján Tx2
*=538-548 K redukált relaxációs hmérséklet adódik, ami igen közel van a 
deformáció hatására becsült hmérséklettartományhoz (550-555 K). Ebbl az következik, 
hogy már a csavarás közben elkezddhet a relaxáció, habár ameddig a folytonos nyírás 
fennállt a relaxáció nem fejezdhet be teljesen. A fenti gondolatmenetbl az következik, hogy 
a deformáció befejezéséig a m fázis nem nukleálódhat. A deformációt követ lineáris felftés 
során azonban a koncentráció gradiensek már rögtön Tg felett a Tx2
*<Tx2 hmérsékleten 
relaxálódhatnak, ami a m gyors nukleációjához vezet. Ezek alapján már értelmezhet, hogy a 
HPT korong esetén már alacsonyabb hmérsékleteken (HPT2 állapotban) is megjelenik az 
inetrmetallikus m fázis (ld. 6.7.(a) ábra). 
 
6.6. Összefoglalás 
 Ebben a fejezetben megállapítottuk, hogy az amorf Al85Gd8Ni5Co2 ötvözet 
kristályosodási folyamata az izoterm hkezelések hmérsékletének módosításának hatására 
megváltozik. 560 K alatti hkezelések esetén az -Al és m fázisok szimultán jelennek meg, míg 
magasabb hmérsékleteken csupán az -Al primér kristályosodása figyelhet meg. Az eltér 
kristályosodási termékeknek köszönheten a két különböz állapot további termikus 
stabilitása is eltér és így más kristályosodási szekvenciát követnek. Részletes vizsgálatok 
alapján megállapítottuk, hogy az eltér kristályosodás a két eltér folyamathoz tartozó 
aktivációs energiák különbségébl fakad. 
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 Továbbá megfigyeltük, hogy az amorf Al85Gd8Ni5Co2 ötvözet nagynyomású csavarás 
közben részlegesen kristályosodik és direkt korrelációt mutattunk ki az izoterm hkezeléssel és 
HPT-vel deformált minták szerkezete és kristályosodása között.. A kristályosodási termékek 
szisztematikus vizsgálata feltárta a hkezelt és a deformált minták közötti hasonlóságokat. 
Ezek alapján a HPT nem váltható ki egy hkezeléssel, viszont jól közelíthet az izoterm 
hkezelések spektrumával. A TEM és SEM vizsgálatok alapján nanokristályokat (~5 nm) és 
nagyobb kristályos blokkokat (~50 m) figyeltünk meg a HPT deformációt követen. 
Elképzelésünk szerint a nagyobb kristályok már a deformáció kezdeti, inhomogén 
szakaszában létrejöttek, ezzel szemben a nanokristályok egy Tg környékén bekövetkez 
kristályosodás jeleit hordozzák. Ezen elképzelésünket nyírt közegben végbemen 
kristálynövekedési folyamatok analitikus tárgyalásával is alátámasztottuk. A HPT korong 
megváltozott kristályosodási szekvenciáját egy ún. redukált relaxációs hmérséklettel (Tx2
*) 
magyaráztuk, amelyet egy nyírt közegben növeked kristályos csíra esetén egy egyszer, 
általános modell keretében kvantitatíve is megadtunk. 
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7. Tömbi amorf ötvözetek nagynyomású csavarása a szabad- 
térfogat modell tükrében [S8], [S9] 
 
Nagy stabilitású tömbi amorf minták (Zr44Ti11Cu10Ni10Be25 és Zr57Ti5Cu20Al10Ni8) 
nagynyomású csavarása során nem lép fel kristályosodás, így a korong alakú minták átmérje 
mentén mért röntgendiffraktogrammok csak az amorf fázisra utaló halót mutatják 
[Kovács2008]. Azonban a nagy deformációknak az ilyen szerkezetekre is van hatásuk, nagy 
stabilitású szinkrotronos röntgendiffrakciós vizsgálatok alapján megmutatható, hogy a minta 
különböz pontjaiban az amorf haló intenzitásának maximumához eltér hosszúságú q 
reciproktér vektorok tartoznak. A korongok középpontját választva referenciaállapotnak a 
haló relatív qshift/q eltolódását a 7.1. ábrán mutatjuk. Megfigyelhet, hogy a deformáció 
növekedésével az eltolódás monoton n, majd r=1 mm és r=2 mm pozíció környezetében 
enyhe maximumot vesz fel. A haló elmozdulása a feszültség keltette kötéstávolság, a 
szabadtérfogat változására utal. [Révész2008].  

































Referenciaponttól mért távolság (mm)
7.1.ábra: A haló relatív eltolódásának mértéke Zr44Ti11Cu10Ni10Be25 és Zr57Ti5Cu20Al10Ni8 
HPT korongok egy kiválasztott sugara mentén. 
 
 A 7.2. ábrán a Zr44Ti11Cu10Ni10Be25 (Vit1
b) tömbi amorf ötvözeten valamint a 
megfelel HPT korong közepén és szélén kapott DSC görbéket tüntetjük fel. Az 
üvegátalakulást és a túlhtött folyadék tartományt követ els exoterm DSC csúcs egy 
metastabil kvázikristályos fázis kiválásának feleltethet meg, míg a második csúcshoz több 
kristályos fázis együttes megjelenése társítható. A HPT hatására az els DSC csúcs 
alacsonyabb hmérséklet felé tolódása, továbbá a Cp hkapacitás csökkenése (ld. 7.2. 
segédábra), amely a teljes túlhtött folyadék tartományban fennáll, a 7.1. ábrán bemutatott 
szerkezeti változásokkal járó termikus stabilitásbeli változására utalnak. 
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7.2.ábra: A tömbi amorf Zr44Ti11Cu10Ni10Be25 mintán valamint a HPT korong közepén és 
szélén elvégzett DSC mérések a Cp hmérsékletfüggésével. 
 
A következkben egy olyan modellt mutatunk be, amelynek célja az amorf ötvözetek 
képlékeny alakváltozása közben fellép relaxációs folyamatok, vagyis a nagyobb szerkezeti 
átrendezdéseket (kristályosodás) megelz folyamatok leírása. Nagynyomású csavarás 
esetén a berendezés robosztus felépítése miatt a minta pillanatnyi állapotáról nehéz 
(hmérséklet, srség, szabadtérfogat, deformáció homogenitás) közvetlen információt nyerni 
(ld. 3. fejezet 3.4. ábra). Az egyik, in-situ mérhet fizikai mennyiség a forgatónyomaték, ezért 
az átlagos forgatónyomaték kiszámítására egy szabadtérfogat modellen alapuló numerikus 
szimulációt végeztünk el, aminek segítségével a többi paraméter (hmérséklet, 
szabadtérfogat, feszültség) idbeli és térbeli fejldését is meghatároztuk. 
 
7.1. A termomechanikus modell 
 A berendezés keresztmetszetének vázlatos rajza és az elállítható R=4 mm sugarú, 
L=1 mm vastag korong fényképe alapján ez jó közelítéssel teljesül (ld. 7.3. ábra). 
 
7.3. ábra: A HPT berendezés vázlatos rajza és az elállítható korong fényképe. 
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 A képlékeny alakítást leíró termomechanikus modellben a deformáció során fellép   
képlékeny alakváltozást a teljes deformáció és a rugalmas deformáció (e=/, ahol  a nyírási 
feszültség és =51010 Pa rugalmas modulusz) különbségeként állítottuk el [Gao2007]: 
     

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A HPT eljárást els közelítésben hengerszimmetrikusnak tekintethetjük. A csavarás közben az 
elírt sugárfügg deformációs sebességet a következképpen adhatjuk meg: 
   ND3f 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ahol  a csavarás periódusideje. A késbbiekre vonatkozóan megjegyezzük, hogy a 
számolásokban, az irodalomban már gazdagon dokumentált Vitreloy1 típusú tömbi fémüveg 
paramétereit használjuk [Yang2006b]. 
 Csavarás közben a nyírási folyamatokat a Spaepen által felállított modell alapján 
írhatjuk le. Eszerint, a fémüvegek képlékeny alakváltozását az 1.8.3. alfejezetben ismertetett 
szabadtérfogat modell szerint adhatjuk meg [Spaepen1977]: 
!-?:'IZ  -?H 8$9 ) 	Y ,%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%(G*5*+ 
ahol 	=vf/v* a dimenzió nélküli szabadtérfogat (v*=210
-29 m3 az atomi átrendezdésekhez 
szükséges kritikus térfogat, vf az egy atomra jutó átlagos szabadtérfogat és =0.15 geometriai 
tényez), =210-29 m3 egy atom térfogat, kB a Boltzmann állandó és kf=0exp(-Gm/kBT) 
(0=10
13 s-1 az atomi ugrások frekvenciája és Gm=0.4 eV az ehhez tartozó aktivációs 
energia) [Gao2007]. 
 A következkben figyelembe vesszük, hogy a deformáció közben egy adott helyen a 
szabadtérfogat keletkezhet, annihilálódhat, vagy akár az egyik helyrl a másikra el is 
vándorolhat (ld. 1.8.3. alfejezet). Szabadtérfogat úgy képzdhet, ha egy atommal egy 
kezdetben kisméret üreget szétfeszítünk, amit a szabadtérfogat modell adott küls feszültség 
esetén az alábbiak szerint ír le [Spaepen1977]: 
	4! ?:






ahol S=6.21010 Pa az effektív rugalmas modulusz (S=2(1+)/(3(1-))). A fémüveg 
relaxációja során adott T hmérsékleten a 	 szabadtérfogat egy 	* metastabil értékhez tart, 
amit Cohen és Grest a 	  $  m	V 9 {  m	V: 9 .:%IN.J alakú függvénnyel 
közelített, ahol Vit1 esetén d1=46981 K, d2=162 K és Tref=672 K [Yang2006b]. A Tg 
üvegátalakulási hmérséklet felett a 	-ra vonatkozó formula a Vogel-Fulcher-Tamman 
(VFT) modellnek megfelel értékekhez konvergál, míg alacsony hmérsékleten a VFT-vel 
szemben véges értékeket vesz fel. A relaxáció folyamatát, ami általában a szabadtérfogat 
annihilációját jelenti a következképpen adhatjuk meg: 
	 9!9?0	-G8$(9 ) 	Y +98$(9 ) 	@Y +H,%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%(G*6+ 
 
128 7. Tömbi amorf ötvözetek nagynyomású csavarása a szabadtérfogat modell tükrében                     ll 
ahol kr=0*exp(-Gm*/kBT) (a 0*=310
16 s-1 és Gm*=0.44 eV paramétereket úgy 
választottuk meg, hogy a [Gao20007] referenciában kapott eredményeket reprodukálják). 
Megjegyzem, hogy az annihilációs tag ilyen formája, szemben az eredeti Spaepen formulával 
(ld. (1.40.) egyenlet), nem engedi, hogy a szabadtérfogat minden határon túl csökkenjen. 
Adott hmérsékleten a (7.5.) egyenlet alapján a szabadtérfogat a 	* egyensúlyi értékhez tart, 
így deformáció közben a formula széles hmérséklettartományban, a szobahmérséklettl 
kiindulva akár Tg feletti relaxációs folyamatok leírására is alkalmas [Heggen2005]. 
 A szabadtérfogat mintán belüli eloszlását a diffúzió határozza meg, amit 
hengerkoordinátákban az alábbiak szerint írhatunk fel: 
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ahol D=kfa0
2 és a0=10
-10 m [Huang2002].  
 A fentiek alapján a szabadtérfogat idfejldését az 1.8.3. alfejezettel összhangban a 
következképpen írhatjuk le: 
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A szimulációkban a szabadtérfogat kezdeti értékének 	(r,t=0)=0.05 választottuk, 
továbbá a minta határán a szabadtérfogat kiáramlását nem engedtük meg, így 
peremfeltételeként a (Y	/Yr)±R=0 összefüggést írtuk el, ami a zárt geometriájú HPT 
berendezést hivatott reprezentálni (ld. 3.3. alfejezet). 
 A nagynyomású csavarás közben a mintába táplált plasztikus munka 
hmérsékletemelkedéshez vezet. A hmérséklet változását és a HPT korongon belüli 
háramlást hengerkoordinátákban a következ differenciálegyenlettel adhatjuk meg: 
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ahol =6810 kg/m3 a minta srsége, cp=330 J/(kgK) a fajhje, =20 W/(mK) a 
hvezetképessége, Tü=300 K az üllk hmérséklete és K=0.04 m
2K/W a minta és az üllk 
közötti hellenállás [Demetriou2004]. Mivel az üllk jó hvezetk és méretük sokkal 
nagyobb a mintáénál, ezért a továbbiakban azt feltételezzük, hogy a hmérsékletemelkedés 
minimális az üllkben, így a deformáció közben Tü-t állandó értéken tartjuk. Ezek alapján a 
minta és az üllk közötti hkontaktus a Newton-féle hlési törvénnyel írható le. A mintára 
jellemz kis L/R hányados miatt a vertikális irányban fellép változásokat elhanyagoljuk és a 
csavarás tengelyének irányában a hmérsékleteloszlását homogénnek tekintjük. A geometriai 
és fizikai paraméterekbl adódó egyszersítéseknek köszönheten a numerikus számítási 
igények jelents mértékben csökkennek, így egy asztali számítógépen egy szimuláció 
lefuttatása egy-két másodpercnél nem tett ki több idt. 
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7.2. A termomechamikus modell numerikus megoldásai 
A 7.4.(a)-(d) ábrák mutatják a termomechanikus modell ((7.1.)-(7.8) egyenletek) 
numerikus megoldása során kapott eredményeket a HPT korong sugara mentén kiválasztott öt 
különböz pontban (r=0, 1, 2, 3 és 4 mm) két tipikus periódusid (=2 és 20 perc) esetén.  
 
7.4. ábra: A Vitreloy1 fémüveg HPT deformációjára alkalmazott termomechanikus modell 
numerikus megoldásai két jellemz periódusidre (=2 and 20 perc). A HPT korong öt 
különböz pontjában (r=0, 1, 2, 3 és 4 mm) számolt  szabadtérfogat, T hmérséklet (a) és (b) 
és  feszültség (c) és (d). Egy választott pontban (r=3 mm) a megfolyás idpontját (tyield) és az 
egyensúlyi teq, Teq és  paramétereket is feltntettük. 
 
Általánosságban megállapítható, hogy a sugár függvényében a minták 	 
szabadtérfogata a tyield idpillanatban túllövést mutat és a kezdeti rövid rugalmas szakaszt 
mindkét  esetén a 	 csökkenése követi (ld. 7.4.(a) és (b) ábrák). A deformáció 
elrehaladásával mindkét csavarási sebességnél teq id elteltével a szabadtérfogat 	eq 
sugárfügg stacioner értékhez tart, viszont csak a nagyobb deformációs sebesség (=2 perc) 
esetén látható teq-et követ jelents visszaugrás (ld. 7.4.(a) ábra). 
A 7.8. egyenletnek megfelelen a deformáció közben a HPT korongba folytonosan 
betáplált plasztikus munka hmérsékletemelkedéshez vezet. A hmérséklet addig növekszik 
mindkét esetben, amíg teq után eléri a stacionárius Teq értéket. A gyors deformációs sebesség 
esetén a hmérséklet több, mint 500 K-t emelkedik, ezzel szemben lassú csavarásnál még a 
100 K-t sem éri el. A két csavarási sebességnél számolt egyensúlyi hmérséklet tehát jelents 
 =20 perc =2 perc 
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mértékben eltér, viszont eloszlásuk egy mintadarabon belül csak kis ingadozásokat mutat. 
A szabadtérfogat változásával összhangban van a  nyírási feszültség idfejldése. A 
nyírási feszültség kezdeti növekedése miatt szabadtérfogat termeldik, amely végül tyield-nél 
az amorf minta lágyulásához vezet (ld. 7.4.(c) és 7.4.(d) ábrák). A megfolyást követen, 
=2 perc esetében teq idpillanatban  értékében egy második visszaesés is bekövetkezik, 
ezzel szemben a lassabban csavart HPT korongnál egy tranziens szakasz után, a feszültség 
lágyulás nélkül tart egyensúlyi értékéhez. 
 
7.5. ábra: A szabadtérfogat diffúzió |, keltés  és annihiláció  az r=3 mm pontban 
=2 perc (a) és =20 perc (b) esetében. 
 
 A 7.5.(a) és 7.5.(b) ábrákon jól látszik, hogy míg a két csavarási sebességnél a keltés 
és az annihiláció idfejldése nagyon hasonlít egymásra addig a diffúziós tagok lényegesen 
eltér módon viselkednek. A gyorsabb csavarás esetén a 	, 	 , 	  és  számolt és 
származtatott mennyiségek hirtelen változását kísér, a 	 -ban fellép éles csúcs arra utal, 
hogy az addig elszeparált térrészeket a diffúzió összekapcsolja, a szabadtérfogat eloszlását 
homogenizálja. Pontosan ilyen típusú az a perkoláció, ami az üvegekben az üvegátalakulási 
hmérséklete felett is bekövetkezik, így definiálva Tg-t. A numerikus modell alapján a 7.4.(a) 
és 7.5.(b) ábrák szerint meghaladjuk az üvegátalakulási hmérsékletet (Teq>Tg), amely 
értékére Tg=827 K adódik, ami eltér az irodalomban, lineáris felftések során mért Tg=641 K-
tl. Az eltérés nem meglep, hiszen a modell implicit módon az üvegátalakulási 
hmérsékletet nem tartalmazza, ezért a szimulációkban kapott Tg-t úgy, mint a valóságban a 
küls kényszerek határozzák meg (hmérsékletemelkedés változása, deformációs sebesség). 
A =20 perc periódusid esetén a 	, 	 , 	  és  paraméterekben bekövetkez változás lassú és 
a diffúziós tagban sem figyelhet meg az éles átmenet, összhangban azzal, hogy a 
hmérséklet Tg alatt marad (Teq<Tg). 
 A 7.6.(a) ábrán látható, hogy a =2 perc csavarási periódusid alkalmazásakor t<teq 
esetén a 	(r) szabadtérfogat eloszlásban az r=0 helyen egy lokális minimum lép fel. Szintén 
 
131                       7. Tömbi amorf ötvözetek nagynyomású csavarása a szabadtérfogat modell tükrében
jól nyomon követhet a 	 értékében bekövetkez globális csökkenés, majd t>teq esetén 
(összhangban a 	  mennyiségben jelentkez csúccsal (ld. 7.5.(a) ábra)), a Tg feletti 
homogenizáció. Az üvegátalakulási hmérséklet felett a szabadtérfogat a dinamikus 
egyensúlynak megfelel, közel helyfüggetlen 	(r)=	eq(r) értéket vesz fel. Ezzel szemben 
lassabb deformációs sebességek esetében a 	(r) értéke úgy csökken, hogy az eloszlás 
alakjában lényeges változás nem következik be, t>teq után a sugár függvényében változó 
	(r)=	eq(r) értékekhez konvergál, miközben a hmérséklet Tg alatt marad (ld. 7.6.(b) ábra). 
 
7.6. ábra: A  szabadtérfogat mintán belüli eloszlásának változás a =2 perces (a) és 
=20 perces (b) esetekben. 
 
 A differenciálegyenlet rendszer megoldásaiból az átlagos forgatónyomatékot, mint 
makroszkópikus, mérhet paraméter az alábbi módon származtatható: 
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 A különböz  periódusidej csavarásokhoz tartozó M(t) forgatónyomaték görbék egy 
a deformációs sebességre jellemz dinamikus egyensúly kialakulását jelzik, amelyhez 
valamilyen Meq érték társítható (ld. 7.7. ábra). A gyorsabb esetekben (=1, 2 és 5 perc) 
összhangban  változásával teq-nél a forgatónyomaték görbe egy maximumot mutat (Mpeak), 
ami arra utal, hogy a rendszer ebben az idpillanatban esik át az üvegátalakuláson. A 
szimulációkból =5 perc elírásakor számolt M(t) görbe jól reprodukálja egy Zr-alapú amorf 
ötvözeten mért tényleges eredményeket [Kovács2008] (a mért adatokat úgy ábrázoltuk, hogy 
azokból a két csavarófej tengelyének eltérésébl fakadó  és /2 periódusidej fluktuációkat 
kivontuk). Itt megjegyzem, hogy a számolt görbék legelején a tyield idponthoz (~0.005 
fordulat) köthet maximum a mért görbéken nem figyelhet meg. Ennek oka, hogy a minta 
már a deformáció els lépésében alkalmazott összenyomás miatt megfolyik, ezért nincs a 
csavarás közben erre utaló jel. Hosszabb periódusidej csavarásokkor (=10, 20 és 50 perc) a 
minták megfolyása után az M(t) görbék monoton konvergálnak a megfelel Meq értékekhez, 
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miközben a HPT eljárás teljes idtartama alatt a minta az üvegátalakulási hmérséklet alatt 
marad (ld. 7.4.(b) ábra). 
 
7.7. ábra: A HPT deformáció modellezése közben számolt M(t) forgatónyomaték görbék 
különböz csavarási periódusidk esetében (=1, 2, 5, 10, 20 és 50 perc) valamint egy 
=5 perc alkalmazásakor mért M(t) görbe. 
 
 Az intenzív képlékeny alakváltozásnak kitett mintákban a deformáció során általában 
a bels paraméterk st még a hmérséklet direkt mérése is nagyon nehéz vagy csak 
kompromisszumok árán lehetséges. A HPT eljárás során azonban a forgatónyomatékot, mint 
jól mérhet, makroszkópikus mennyiséget indikátorként használhatjuk a 
hmérsékletemelkedés becsléséhez. A 7.7. ábra alapján a csavarás periódusidejének 
függvényében felrajzolhatjuk az Meq egyensúlyi forgatónyomaték változását (ld. 7.8. ábra). 
 A különböz csavarási sebességek esetén az Meq értékek mellett a szimulációkból 
kiszámolt Teq hmérsékletek is megadhatók a 7.8. ábra alapján. Az ábráról leolvasható, hogy 
az Meq a maximális értékét 5 perc esetén veszi fel, amihez TeqTg hmérséklet társul. 
Ugyanakkor, mint már említettük a forgatónyomaték görbék alakja is utal a 
hmérsékletemelkedés nagyságára ugyanis ha T>Tg akkor az M(t) görbe kezdeti szakaszán 
egy széles maximum jelentkezik, függetlenül a minta és az üllk közötti hvezetés finom 
részleteitl. A 7.8. egyenlet idfüggetlen alakjából és a 7.9. egyenletbl az Meq és a Teq 
mennyiségek között konkrét összefüggés írható fel, mégpedig: 
P8\!b
-(8\9h+Ti%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%%(G*)K*+ 
ami Tg alatt és felett is teljesül. A megfelel hvezetési paraméterek ismeretében a HPT 
eljárás során a mért forgatónyomatékból így például a hmérsékletemelkedés a (7.10.) 
egyenlet alapján meghatározható. 
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7.8. ábra: A forgatónyomaték maximumának (Mpeak) és egyensúlyi (Meq) értékének, valamint 
az egyensúlyi hmérsékletnek (Teq) a változása a csavarás periódusidejének függvényében. 
 
7.3. Összefoglalás 
 Ebben a fejezetben a szabadtérfogat modellre alapozva fogalmaztunk meg az intenzív 
képlékeny alakváltozásnak kitett fémüvegek viselkedését leíró termomechanikai modellt, 
aminek keretében egy Zr-alapú fémüveg HPT deformációját értelmeztük. Az eredmények 
alapján nagy deformációk esetén dinamikus egyensúly alakul ki a mintában függetlenül a 
deformációs sebességtl. Az egyensúlyi állapotokat részletesen vizsgálva a modell egyértelm 
kapcsolatot teremt a mért forgatónyomaték és például a hmérsékletemelkedés között, aminek 
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                                                                                                                                       Összefoglalás
Alumínium alapú fémüvegek szerkezeti változásai és kristályosodása 
intenzív képlékeny alakváltozás során 
Henits Péter 
 
 A termikusan instabil fémüvegek a küls hatások függvényében különböz metastabil 
állapotokon keresztül érhetik el a stabil kristályos alapállapotukat. A különböz 
kristályosodási folyamatok közötti váltás az üvegátalakulási hmérséklet környezetében 
végzett izoterm hkezelések esetében az Al85Ce8Ni5Co2 és Al85Gd8Ni5Co2 ötvözeteknél jól 
megfigyelhet. Megmutattuk, hogy az üvegátalakulási hmérséklet alatt a lokális 
srségfluktuációknak megfelelen változó diffúziós állandó miatt a mátrixnál kisebb moláris 
térfogatú fázisok képzdése preferált. 
 Alumínium alapú fémüvegek tömbi elállítására egy új, alternatív kompaktálási 
eljárásként, sikerrel alkalmaztuk a nagynyomású csavarást. A kiinduló szalagdarabkákból kis 
porozitású, tömör korongokat készítettünk, amelyek keménysége meghaladta a kezdeti amorf 
ötvözetekét. Az intenzív képlékeny alakváltozás hatására a mintákban szerkezeti átalakulás 
ment végbe, ennek következtében több, jelentsen különböz méret kristályt figyeltünk meg. 
 Amorf ötvöztek intenzív képlékeny alakváltozása során a kristályok nukleációja és 
növekedése jelentsen eltérhet a termikus aktivált folyamatokban leírtaktól. Az eltéréseket 
több különböz hatással magyaráztuk. A nyomás hatását a klasszikus nukleációs elmélet 
kiegészítésével vettük figyelembe és beláttuk, hogy az Al-Ce fémüvegek esetében egy 
kritikus nyomás fölött az intermetallikus Al11Ce3 fázis helyett az -Al nukleációja válik 
kedvezbbé. A nagyméret kristályok kialakulását a képlékeny nyírási deformációval és az 
annak következtében megnövekedett atomi mobilitással magyaráztuk. Kisebb nanokristályok 
esetében, a nyírási deformáció hatása a relaxációs folyamatok alacsonyabb hmérsékletek felé 
tolódásában jelentkezik, amit kísérleti eredményekkel is alátámasztottunk. Az eredményeink 
alapján általánosan kijelenthetjük, hogy a deformáció hatása nem váltható ki egyetlen jól 
definiált hkezeléssel, hanem egyszerre több, különböz hkezelés nyomait hordozza. 
 A szabadtérfogat modellre alapozva leírtuk a nagynyomású csavarásnak kitett 
fémüvegek viselkedését és konkrét számításokat végeztünk egy Zr-alapú fémüveg esetére. Az 
eredmények alapján nagy deformációk esetén dinamikus egyensúly alakul ki az alkalmazott 
deformációs sebességtl függetlenül. A modell egyértelm kapcsolatot teremt a mérhet 
forgatónyomaték és a fémüveg minta egyéb paraméterei illetve a hmérsékletemelkedés 
között, aminek segítségével in-situ következtethetünk a deformáció közbeni viszonyokra.
